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L'alliage N18 [Ducrocq, 1992] a été mis au point vers la fin des années 80 et retenu pour la 
fabrication des disques de turbine du moteur M88-2. Ses caractéristiques mécaniques jusqu'à 
650°C sont excellentes et sa vitesse de propagation de fissures en fatigue à 650°C se situe 
clairement au-dessous des seuils requis par le constructeur. Cependant, la formation de phases 
topologiquement compactes σ et µ (TCP : Topologically Close-packed Phases) lors de 
vieillissements de longue durée à des températures supérieures à 650°C, conduit à la baisse de 
ses propriétés. Par ailleurs, sa température de solvus élevée, du fait d'une importante fraction 
volumique de phase γ', réduit la fenêtre de remise en solution à moins de 30°C, rendant 
difficile un éventuel grossissement de grain via un traitement thermique au-delà de la 
température de solvus.  
 
Dans le cadre du projet PROMÉTHÉE (PROcédés de fabrication et MatÉriaux à Très Haute 
tempÉraturE pour un corps haute pression) lancé par la DGA en 2000, la SNECMA a sollicité 
la collaboration du Département Matériaux Métalliques et Procédés (DMMP) de l'ONERA et 
l'équipe Comportement à Haute Température du Centre des Matériaux de l'École des Mines 
de Paris afin de développer un nouveau superalliage pouvant remplacer le N18. L'objectif des 
recherches menées en étroite collaboration avec l’ONERA a été de proposer de nouvelles 
compositions d'alliages susceptibles de remplir le cahier des charges proposé : 
 
- une stabilité microstructurale à long terme pour des températures supérieures à 650°C,  
- une densité convenable pour une application "disque de turbine″ (densité inférieure à 
8,3), 
- une fenêtre de remise en solution plus grande que celle du N18 améliorant ainsi la 
forgeabilité notamment à des températures supérieures au solvus de la phase γ',  
- des propriétés mécaniques améliorées en traction, fatigue et fluage à 650°C et 700°C,  
- une tenue à la propagation de fissures au moins équivalente à celle du N18. 
 
Idéalement, l'amélioration des propriétés est souhaitée quelle que soit l’application choisie, 
"haute résistance" (fortes contraintes) ou "haute température".  
 
Outre le N18, le René 88, développé par Krueger pour General Electric [Krueger, 1990], a 
été également choisi comme alliage de référence. Ce superalliage se caractérise par une bonne 
résistance à la fatigue oligocyclique à 650°C qui est attribuée à une taille de grain 
relativement grande (et à une fraction massique de la phase γ' faible à moyenne). De plus, la 
microstructure de cet alliage est stable au regard de la précipitation des phases TCP.  
 
Les compositions de ces deux alliages ainsi que leur traitement thermique ont constitué des 
références dans notre étude. Celle-ci s’est réalisée en deux grandes phases. Dans un premier 
temps, tandis que l’ONERA analysait l’effet de la composition chimique sur les propriétés 
physiques et mécaniques, notamment l’effet des substitutions d’éléments chimiques, par 
l’étude de nouvelles compositions d’alliages en comparaison de l’alliage de référence N18, le 
CDM étudiait, en plus de l’alliage de référence René88, 2 nouvelles compositions d’alliage en 
choisissant de s’intéresser à deux traitements thermiques différents, l’un conduisant à une 
microstructure « grain fin » généralement privilégiée pour une application « haute 
résistance », l’autre à une microstructure « gros grain » plus avantageuse pour l’orientation 
« haute température ». Dans une seconde phase, après mise en commun des résultats, les deux 




Afin de mieux appréhender le contexte de cette étude, une présentation rapide des 
turboréacteurs et des matériaux les constituant, l’historique du développement des 
superalliages pour disques de turbine et leur mode d’élaboration sont proposés dans le 
chapitre 1. Dans le chapitre 2, après une étude bibliographique consacrée à l’étude de 
l’influence des éléments chimiques sur les caractéristiques des superalliages base nickel 
polycristallins, les outils de développement sont décrits et les nouvelles compositions sont 
présentées en regard des spécifications industrielles. Le chapitre 3 est consacré au protocole 
d’élaboration des alliages étudiés ainsi qu’au programme d’essais réalisés. Une comparaison 
des caractéristiques des deux alliages de référence selon leur mode d’élaboration, industriel ou 
expérimental, est également proposée. Dans le chapitre 4, une synthèse bibliographique de 
l’influence des différentes variables du traitement thermique ainsi qu’une validation des 
paramètres choisis pour l’étude sont présentées. Le chapitre 5 est consacré aux résultats 
obtenus et le chapitre 6 à leur interprétation en s’intéressant notamment aux mécanismes de 
déformation en fluage. Une conclusion concernant les compositions chimiques choisies ainsi 
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Le concept de la turbine à gaz date du 18ème siècle. Son développement fut longtemps retardé 
par le succès de la turbine à vapeur. La première turbine à gaz industrielle opérationnelle fut 
construite en 1930 [Fabri, 2005]. Dans le domaine aéronautique, un brevet français déposé en 
1921 par Maxime Guillaume [1922] pose le principe du turboréacteur simple flux moderne 
(figure 1). Dans les années 20, de nombreux autres brevets contribuent au développement du 
concept du moteur à réaction moderne [Golinval, 2005]. Dans les années 30, de nombreux 
prototypes sont testés. Le brevet du turboréacteur développé par l'ingénieur britannique Frank 
Whittle [1931] est déposé en 1930. Le premier essai a lieu en 1937 avec utilisation de 
kérosène. Le Gloster E28/39 équipé du turboréacteur W1 développé par Whittle vola pour la 
première fois le 15 mai 1941. Une version améliorée W2 sera construite sous licence par 
General Electric [Koff, 2005]. 
 
Dans le même temps, en Allemagne, les travaux de Hans Von Ohain pour le constructeur 
Ernst Heinkel conduisent au développement du moteur HeS3 à compresseur centrifuge qui 
propulsa l'avion He178 en 1938. [Von Ohain, 1952]. Le premier avion à réaction construit en 
série est le Messerschmitt ME262 durant l'été 44. Il est alors équipé du turboréacteur à 
compresseur axial Junkers Jumo 004 (concurrent de Heinkel) de 898 kg de poussée, 
développé et breveté par Franz Anselm. (figure 2) [Neugebauer, 1942]. Plus de 8000 de ces 
moteurs ont été fabriqués pendant la seconde guerre mondiale en Allemagne, leur durée de vie 






  1. Entrée d'air 26. Chambre de combustion 
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1.1.2 Les turboréacteurs 
 
Parmi les moteurs qui fonctionnent dans l'air, les turboréacteurs sont les plus utilisés. Un 




Il peut être de type axial, hélicoïdal ou centrifuge en fonction de la forme de la veine fluide. 
Les compresseurs axiaux (cas des moteurs de forte puissance) comportent plusieurs étages. 
Chaque étage est constitué d'un disque mobile à aubes (rotor) et d'un disque fixe aubagé 
(stator), ce dernier permettant de rétablir la direction axiale du fluide via l’arbre de 
transmission solidaire à la fois des disques de la turbine et des disques du compresseur. La 
turbine fournit l'énergie nécessaire à l'entraînement du compresseur via les disques mobiles à 
aubes, solidaires de l'arbre. Dans chaque disque mobile, le transfert d'énergie depuis l'arbre 
jusqu'au fluide est réalisé grâce à l'accroissement simultané de l'énergie cinétique et de la 
pression.  
Le compresseur peut se diviser en parties basse et haute pression, chacune des parties pouvant 
comprendre plusieurs étages.  
 
1.1.2.2 Chambre de combustion 
 
L'énergie chimique du mélange air-carburant est transformée par la combustion en énergie 
thermique. Le carburant est injecté sous forme de gouttelettes afin d'optimiser le rendement de 
la combustion en augmentant la surface d'échange air-carburant. Seule une partie de l'air 
comprimé est utilisée pour la combustion afin que la température des gaz brûlés à l'entrée de 
la turbine reste admissible par les matériaux utilisés. La plus haute température d'entrée de la 
turbine est atteinte dans le moteur M88-2 (1850K). Un des défis majeurs concernant les 
turboréacteurs est l'augmentation sensible de la température à l'issue de la combustion en 
améliorant la tenue en température des matériaux utilisés. 
 
1.1.2.3 Turbine  
 
A l'instar du compresseur, chaque étage de la turbine comprend un disque mobile à aubes qui 
est entraîné par la détente des gaz et un disque fixe à aubes qui permet de redresser le flux. La 
turbine peut se diviser en étages haute et basse pression.  
 
 
Le turboréacteur absorbe de l'air (entrée d'air) qu'il rejette vers l'arrière à grande vitesse via les 
tuyères d'évacuation. La force de réaction des gaz éjectés (la poussée) sera d'autant plus 
importante que l'accroissement de vitesse de la masse d'air traversant le moteur sera grand. 
L'augmentation de l'énergie permettant l'accroissement de vitesse se fait en deux temps 
(figure 3) : 
- augmentation de la pression de l'air à l'aide d'un ou plusieurs étages de compresseurs, 
axiaux ou centrifuges, 
- mélange de l'air comprimé au combustible vaporisé dans la chambre de combustion : 
la combustion provoque une augmentation subite de la température et de la vitesse des 
gaz. 
  
 Les gaz issus de la combusti
gazeux de haute énergie produi
sortir de la tuyère. Une partie 
fournir la puissance mécanique
étant solidaire de celui du com
 




1.2.1 L’Olympus 593 
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Figure 5 : Différents types de matériaux utilisés dans le 




Figure 6 : Moteur M88-2. [Photo Snecma] Tableau 1 : Caractéristiques principales du moteur 
M88-2. [Communication Snecma] 
  
 1.2.2 Le M88-2 
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 1.3 Les Matériaux  
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1.3.1 Matériaux pour aubes de turbine 
 
 Les températures perçues par les aubes sont de plus en plus élevées (supérieures à 
1000°C) du fait de l'augmentation du rendement et de la TET. Elles peuvent dépasser les 
températures de fusion des alliages utilisés. Nous présentons rapidement ici trois points 
d’évolution majeure qui ont permis d’augmenter la résistance à l’endommagement des aubes 
à des températures toujours plus élevées (figure 9). 
 
1.3.1.1 Refroidissement et protection  
 
Afin d'abaisser la température au niveau des aubes, un système de refroidissement interne 
réalisé à l'aide de couloirs de refroidissement placés dans le sens de la longueur de l'aube a été 
conçu dans les années 60 par Rolls Royce : le moteur Conway sera le premier moteur civil 
équipé de ce système de refroidissement [Bowmer, 1961]. Dans les années 70, la micro-
perforation a permis de créer un film d'air autour de la voilure de l'aube. Les techniques de 
refroidissement n'ont pas cessé de progresser jusqu'à aujourd'hui. Le système de protection dit 
"barrière thermique" permet ainsi de diminuer nettement les températures au niveau de l'aube. 
La technique consiste à déposer une couche protectrice céramique, métallique ou mixte sur la 
surface du matériau qui permet ainsi d'éviter l'interaction directe entre l'environnement haute 
température et le superalliage. Les premières protections consistaient en des couches d'oxyde 
de chrome (jusqu'aux années 50) puis d'oxyde d'aluminium (passivant) [Sims, 1984]. Elles se 
sont avérées insuffisantes pour protéger l'alliage de la corrosion à chaud. On a alors assisté à 
l'introduction de barrières de protection dites "thermiques" consistant en un dépôt céramique 
sur l'alliage. On peut distinguer deux grands types de barrières thermiques en fonction des 
techniques utilisées. D'une part, les barrières thermiques réalisées par des techniques de 
diffusion, d'autre part celles réalisées par dépôt. Aujourd'hui, le dépôt par EBPVD (Electron 
Beam Physical Vapor Deposition) est la technique la plus largement utilisée dans la protection 
des aubes de turbine [Bickard, 1998].  
 
 




1.3.1.2 Évolution métallurgique  
 
 Une amélioration notable de la résistance mécanique et thermique des superalliages pour 
aubes a été obtenue grâce à la modification de leur microstructure (figure 10). A partir de 
1960, Pratt & Whitney développe la solidification dirigée de grains colonnaires dans le sens 
long de l'aube. En effet, les joints de grains perpendiculaires à l'axe de sollicitation (contrainte 
centrifuge) constituaient des sites préférentiels d’amorçage de fissures. L'introduction de cette 
technique a permis de diminuer de façon significative l'endommagement par fatigue 
thermique et d'améliorer la tenue en fluage. L'élimination totale des joints de grains grâce à 
l'utilisation des monocristaux à solidification dirigée a permis dans les années 70-80 
d'améliorer encore ces propriétés. Pratt & Whitney a été le précurseur de ces nouvelles 
techniques [Sims, 1984]. Le premier superalliage monocristallin français a été l'alliage AM1 
[Davidson, 1985] développé conjointement par l'ONERA, le Centre des Matériaux, Snecma 
et Imphy. Il est utilisé dans la fabrication des aubes de la turbine haute pression du moteur 




Figure 10 : Évolution microstructurale des superalliages base 
nickel pour aubes de turbine. [Caron, 2004] 
 
1.3.1.3 Évolution des compositions 
 
L'évolution des compositions s'est faite en parallèle avec l'évolution métallurgique 
précédemment décrite. En effet, la réponse mécanique dépend de la microstructure, elle-
même gouvernée par la composition chimique. On constate par exemple, lors du passage de 
l'utilisation de la structure polycristalline à celle des grains colonnaires à solidification 
dirigée, l'introduction du hafnium, qui permet d'éviter la fissuration lors de la solidification. 
L'utilisation des monocristaux a impliqué de nouvelles spécifications. Les concentrations en 
éléments renforçant les phases γ et γ' constitutifs des superalliages doivent être augmentées 
pour assurer une bonne résistance du fait de l'absence des joints de grains. En revanche, les 
concentrations de carbone, de bore et de zirconium, éléments connus pour leur rôle dans le 
renforcement des joints de grains via la formation de carbures et de borures, doivent être 




1.3.1.4 Procédé de fabrication des aubes 
 
Les aubes sont fabriquées par fonderie, grâce au procédé dit "à cire perdue" [Doriath, 1994] 
(figure 11). Le principe consiste à créer un modèle en cire, réplique exacte de la pièce à 
produire. Un noyau en céramique, correspondant au volume de la partie creuse de l'aube, est 
inséré et maintenu par des picots en platine. Le tout est enduit d'une carapace céramique 
(durcie par séchage). L'ensemble est ensuite étuvé pour fondre la cire et dégager l'espace 
qu'elle occupait, d'où le terme "à cire perdue". Le superalliage est alors coulé dans la cavité 
obtenue, entre la carapace et le noyau. Après solidification et refroidissement du métal, la 
carapace est détruite, le noyau est supprimé par dissolution chimique. On obtient alors la 
pièce aux cotes définitives. Les perforations des micro-trous d'aération sont réalisées par 
électroérosion ou par faisceau laser. Les bords d'attaque de l'aube sont rectifiés. Des 
techniques de sélection de grains sont utilisées pour obtenir des aubes monocristallines 




Figure 11 : Schématisation des différentes étapes de fabrication des aubes de turbine. [Doriath, 
1994] 
 
1.3.2 Matériaux pour disques de turbine 
 
Les disques de turbine (figure 12) haute pression et ceux des derniers étages de certains 
compresseurs haute-pression sont moins exposés aux fortes températures que les aubes (calées 
dans les alvéoles, au niveau des « pieds de sapin ») grâce au système de refroidissement. En 
revanche, ils fonctionnent sous des chargements mécaniques plus sévères. Les températures à 
la périphérie peuvent tout de même y atteindre 700°C. L'utilisation des aciers, des alliages 
d'aluminium ou de titane est proscrite, ces différents matériaux ne résistant pas à de telles 
températures. On utilise donc des superalliages base nickel polycristallins. La rupture d'une 
aube est tolérée ; elle pourrait alors, dans le meilleur des cas, être récupérée dans le carter. En 
revanche, la rupture d'un disque est interdite ; elle entraînerait la perte de l'avion. 
 
Les sollicitations mécaniques et thermiques du disque varient en fonction du régime moteur. 
Schématiquement, la succession des phases "démarrage – vol - arrêt" correspond à une 
sollicitation de type fatigue-fluage. Les disques, pièces tournantes, sont principalement 
soumis à des contraintes centrifuges et thermiques. Les contraintes moyennes varient de 600 à 
plus de 1000 MPa en fonction du régime moteur. D'autre part, du fait de la géométrie 
particulière du disque, les concentrations de contrainte peuvent atteindre des valeurs très 
importantes, jusque 1900 MPa en fond d'alvéole dans le cas du disque de turbine HP du 
moteur M88, contre 800 MPa pour un disque "civil". Il existe un gradient thermique depuis le 
moyeu central, la partie dite "froide" jusqu'à la jante, la partie "chaude" (figure 13). La tenue 
au fluage et à la fissuration de la périphérie est primordiale tandis que la partie centrale 
requiert une résistance en traction élevée ainsi qu'une bonne tenue en fatigue oligocyclique.  
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Les conditions toujours plus sévères, nécessaires à l'amélioration des performances du moteur 
ont conduit à une évolution des superalliages polycristallins. La variété et l'augmentation des 
teneurs en éléments d'addition qui déterminent les phases en présence, ont permis d'augmenter 
significativement le potentiel mécanique de ces matériaux. L'évolution des procédés de 
fabrication a permis de réaliser ces performances grâce au meilleur contrôle des compositions 
des différents éléments ; le procédé de Métallurgie des Poudres (MdP) a ainsi conduit à une 
hausse significative des propriétés mécaniques consécutive à la nette diminution des 
ségrégations chimiques, sites préférentiels d'amorçage de fissures. Enfin, la maîtrise des 
traitements thermiques a permis de différencier les microstructures en fonction des propriétés 
spécifiques attendues. Schématiquement, une microstructure "gros grain" conduira à une 
meilleure tenue en fluage tandis qu'une microstructure "grain fin" permettra d'obtenir une 
résistance plus élevée en traction et une meilleure tenue en fatigue oligocyclique 
correspondant respectivement aux orientations "haute température" et "haute résistance" 
présentées ci-dessus.  
Le développement d'alliages susceptibles d'être traités thermiquement selon ces deux voies a 
introduit, à partir des années 90, la possibilité d'une microstructure duale au sein d'un même 
disque, permettant l'optimisation de la microstructure en fonction des sollicitations différentes 
depuis le moyeu jusqu'à la jante du disque [Mathey, 1994 ; Gayda, 2003]. 
 
 




Les superalliages ont été "inventés" à la fin des années 20. Les aciers austénitiques ont servi 
de base à leur développement. L'idée d'une matrice γ cubique faces centrées pouvant être 
renforcée guide alors les recherches sur l'amélioration des propriétés des matériaux. Ainsi, dès 
1929, Pierre Chevenard [Couveinhes, 2011] ajoute de faibles quantités d'aluminium, de titane 
et/ou de niobium aux alliages base fer (aciers austénitiques) ou base nickel (alliages Ni-Cr 80-
20) ; il observe alors une amélioration notable de la tenue en fluage grâce à la précipitation de 
la phase γ' Ni3Al mais aussi quelques résultats plus défavorables du fait de la précipitation 
sous forme de plaquettes de la phase η, l' "ennemie cachée" [Sims, 1984], puisqu'elle peut se 
développer au détriment de la phase γ'. Ainsi, l'alliage A286 développé en Allemagne en 1935 
ne peut être utilisé à des températures supérieures à 650°C. Au-delà de cette température, la 
phase γ' métastable se transforme en phase η [Sims, 1987]. C'est vraisemblablement dans cet 
alliage qu'ont été réalisés les disques de turbine du premier turboréacteur à fonctionner en 
service, le Junkers Jumo 004 des Messerschmitt Me262. Cet alliage est toujours utilisé de nos 
jours.  
La découverte accidentelle de la phase γ', grâce à l'introduction des éléments Al, Ti et/ou Nb 
est géniale. Elle a révolutionné le monde des matériaux pour l'utilisation à haute température. 
Cette phase renforce en effet la matrice γ tout en restant quasiment cohérente ; la résistance 
mécanique est ainsi nettement améliorée sans préjudice de la ductilité. Le développement, au 
début des années 50 par Eiselstein de l'Inconel 718 [Eiselstein, 1959] permet de mettre en 
évidence une autre phase intéressante pour les propriétés induites du fait de sa précipitation : 




Les superalliages base nickel constituent plus de 50 % de la masse des moteurs aéronautiques. 
Dans les turboréacteurs, ils sont présents dans : 
 
- Les disques de compresseurs Haute Pression et de turbines, et certains arbres, dont les 
températures de fonctionnement atteignent 650°C, 
- Les aubes dont la température est portée à 1000°C, 
- La chambre de combustion où la température peut atteindre 1500-1800°C. 
 
Les superalliages sont utilisés dans d'autres applications : fours industriels hautes 
températures, filaments d'ampoules, électrodes pour fusion de verre, électrode 
d'électroérosion, chaudières, échangeurs thermiques, vannes pour l'industrie chimique, filtres 
haute température, filières d'extrusion, moules, matrices de forgeage, outils de coupe... 
Il existe plusieurs dizaines de superalliages différents. Des compositions différentes ont été 
mises au point pour les disques d’une part, les aubes d’autre part, puisque, comme nous 
l’avons vu, ces deux parties de la turbine ne sont pas soumises aux mêmes sollicitations 
thermiques et mécaniques. Les formulations des compositions de ces superalliages résultent 
d’une somme énorme de connaissances sur le rôle des divers éléments d’alliage, d’un 
compromis entre les requêtes et d’une adaptation non seulement aux conditions d’emploi mais 




Nous avons déjà constaté l'amélioration notable des propriétés mécaniques à chaud des aubes 
de turbine grâce aux progrès réalisés dans le mode d'élaboration du superalliage. De même, 
des inventions technologiques ont permis de réaliser des superalliages base nickel 
polycristallins pour disques de turbine toujours plus performants. Ainsi, le développement 
dans les années 50 de la fusion sous vide (VIM=Vacuum Induction Melting) a permis de 
beaucoup mieux contrôler la concentration voulue d'éléments chimiques entrant dans la 
composition des superalliages. La technique dite de la métallurgie des poudres, utilisée pour 
la première fois pour élaborer les superalliages par Pratt & Whitney dans les années 70, a 
permis de résoudre un certain nombre de problèmes de ségrégation rencontrés dans la voie 
classique d'élaboration par coulée et forgeage. 
 
1.4.2.1 Mélange des éléments chimiques : techniques de fusion VIM et VAR 
 
Les superalliages sont composés de plus de dix éléments chimiques. Un des aspects les plus 
importants est de savoir bien mélanger ces éléments avant de pouvoir les mettre en forme. En 
effet, de la qualité du lingot des éléments pré-alliés va dépendre celle de la pièce. Si le 
mélange est mal fait et que le produit présente des inhomogénéités, des ségrégations, aucun 
traitement thermique, aucune modification de la composition initiale ou du mode de 
fabrication de la pièce ne pourra corriger totalement l’inhomogénéité. Le procédé de mélange 
des différents éléments est donc la clé de voûte de tout le procédé conduisant à la pièce 
possédant les propriétés mécaniques requises.  
Les premiers superalliages, issus des aciers austénitiques, étaient fabriqués à partir de 
mélanges obtenus en four à arc électrique. Le développement du mélange sous vide par fusion 
au four à induction (V.I.M., figure 15) a permis de mieux contrôler l'addition des éléments 
comme l'aluminium et le titane, à la base des propriétés remarquables des superalliages. Sous 
air, l'introduction de ces éléments réactifs avec l'oxygène, l'hydrogène et l'azote, pouvait 




L'application du procédé VIM à l'élaboration des superalliages dans les années 50 a constitué 
une véritable révolution. Elle a permis l'introduction d'une part, d'un plus grand nombre 
d'éléments d'alliage et d'autre part, de concentration plus importante, conduisant ainsi à une 
nette amélioration de la tenue mécanique et de la tenue en température. Toutefois, les lingots 
ainsi produits n'étaient pas exempts de tout phénomène de ségrégation. Le procédé de refusion 
VAR (Vacuum Arc Remelting, figure 16) [General Electric, 1969], utilisé à la suite du VIM, 
va permettre de limiter les problèmes à la solidification rencontrés avec la seule utilisation du 
VIM. La plupart des superalliages sont mélangés suivant la séquence VIM/VAR ou VIM/ESR 




Figure 15 : Représentation 
schématique du procédé VIM. 
[Sims, 1987] 
Figure 16 : Représentation 
schématique du procédé 
VAR. [Sims, 1987] 
 
 
1.4.2.2 Métallurgie des poudres 
 
L'exigence des motoristes d'obtenir des matériaux pour disques toujours plus 
performants a conduit au développement de superalliages de plus en plus chargés en éléments 
d'addition : les concentrations en éléments réfractaires comme le tungstène et le molybdène 
ont été relevées pour accroître le durcissement de solution solide tandis que l'augmentation 
des teneurs en aluminium, titane, niobium et tantale a permis d'obtenir des alliages à plus forte 
fraction de phase γ'. Toutefois, l'amélioration des propriétés mécaniques ne peut avoir lieu que 
si le matériau peut être mis en forme correctement ! Or, l'utilisation du procédé classique par 
coulée et forgeage pour élaborer ces compositions fortement chargées en éléments d’alliage, 
ne permet pas d'éviter les ségrégations chimiques qui vont modifier localement la composition 
de l'alliage et constituer éventuellement des sites préférentiels d'amorçage de fissure sous 
certaines sollicitations mécaniques. La technique de la métallurgie des poudres, qui consiste 
en la pulvérisation de lingots d'éléments préalliés, permet de limiter la taille de ces 
ségrégations à grande échelle : la clé de ce mode de production réside en effet en une très 
grande vitesse de solidification depuis l’état liquide, ce qui évite notamment les ségrégations 
dans les particules préalliées, chaque gouttelette solidifiée ayant la même composition 
moyenne. Il en résulte une microstructure plus fine et plus homogène qui facilite le travail à 
chaud et une augmentation des performances de l'alliage [Lherbier, 1990]. 
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Le forgeage isotherme reste la technique la plus chère mais la plus efficace et la plus 
recherchée : elle nécessite un outillage spécifique en alliage à base de molybdène ainsi qu'une 
atmosphère contrôlée sous vide ou gaz inerte afin de protéger la matrice de l'oxydation ; le 
forgeage en matrice chaude sous vide est préférentiellement utilisé car c’est la technique la 
plus favorable au maintien de conditions isothermes [Furrer, 1999]. Cette méthode n'est 
utilisée que pour les pièces critiques de la turbine. Ainsi, les disques en N18 sont forgés de 
cette manière dans la forge de Snecma à Gennevilliers.  
 
L'étape de consolidation a une influence sur la taille de grain. L'extrusion donne une structure 
à grain fin permettant l'utilisation des propriétés superplastiques pour le forgeage.  
Le comportement superplastique dépend de la température et de la vitesse de déformation. La 
superplasticité est une propriété de déformation plastique à haute température (T>0,5Tf où Tf 
est la température de fusion du métal exprimée en kelvin) d'un matériau polycristallin qui se 
caractérise par des allongements à rupture importants pouvant dépasser 1000 % au cours d'un 
essai de traction. Cette grande stabilité de la déformation est mise à profit pour la mise en 
forme par thermoformage de pièces souvent complexes et difficiles à mettre en forme selon 
une autre technique [Blandin, 1996].  
 
Beaucoup de superalliages sont superplastiques dans ces conditions et peuvent ainsi subir un 
forgeage isotherme, souvent effectué à faible vitesse de déformation dans des matrices 
chaudes sous atmosphère contrôlée, avec d'exceptionnellement basses contraintes 
d'écoulement, la déformation se produit alors par glissement aux joints de grain. Un forgeage 
isotherme après une extrusion permet de maintenir une petite taille de grain et d'obtenir une 
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La réalisation d'un superalliage aux propriétés mécaniques optimales passe par l'optimisation de 
sa composition. Les superalliages actuels comprenant une dizaine d'éléments d'alliage, 
l'établissement d'une composition relève du défi. La connaissance de l'influence de chacun de ces 
éléments et de leurs interactions mutuelles sur les propriétés physiques, chimiques et mécaniques 
de l'alliage est indispensable.  
 
Nous proposons dans ce chapitre : 
 
- un rapide condensé des connaissances accumulées sur le rôle des éléments d'addition dans 
les superalliages base nickel polycristallins, 
- la revue des outils utilisés dans le développement des superalliages de notre étude, 
- les critères utilisés pour le choix de nouvelles compositions en regard des spécifications 
industrielles requises, 





2.1 Influence des éléments d’alliage sur la structure des superalliages 
 
Les superalliages base nickel actuels sont composés de plus de dix éléments chimiques. Il existe 
un grand nombre de compositions différentes. Toutefois, ils ont tous une base commune i.e. entre 
10 à 20% de chrome, jusqu'à 8% d'aluminium et de titane, de 5 à 10% de cobalt (pourcentages 
massiques) et des faibles quantités de bore, carbone et zirconium. Les éléments classiques que l'on 
trouve ajoutés à différentes teneurs à cette base sont le molybdène, le tungstène, le fer, le niobium, 
le tantale et le hafnium [Sims, 1987]. 
 
Dans le domaine des compositions des superalliages base nickel, on peut classer ces éléments en 
trois groupes : 
- les éléments participant préférentiellement à la formation de la phase γ : Ni, Co, Fe, Cr, 
Mo, W, 
- les éléments participant préférentiellement à la formation de la phase γ' : Al, Ti, Nb, Ta, 
- les éléments tendant à ségréger aux joints de grains : C, B, Zr, Hf. 
 
 
Ce sont des alliages dans lesquels le durcissement par précipitation ou durcissement structural 
joue un rôle primordial. Le système de base type est un alliage nickel aluminium, de composition 
telle que sa structure soit biphasée : une matrice γ-CFC, riche en nickel, contenant des précipités 
de la phase γ’-Ni3Al. Cette phase précipite par mise en ordre de Ni et Al sur les sites atomiques de 
la matrice γ et se développe en formant des précipités presque cohérents avec la matrice. Quelques 
alliages sont triphasés et sont basés sur le système Ni- Al- Nb (durcissement par la phase γ'' de 
l'In718). 
 
La matrice γ contient des éléments tels que le cobalt, le chrome, le molybdène et le tungstène ; 
elle est ainsi durcie par effet de solution solide. La substitution de l'aluminium par des atomes de 
titane, de niobium ou de tantale conduit à un durcissement de la phase γ'. La modification de la 
teneur de ces éléments γ'-gènes peut provoquer une instabilité de la phase γ pouvant conduire à la 
précipitation d'autres phases. Une concentration trop importante en titane par rapport à 
l'aluminium favorise, par exemple, la précipitation de la phase η-Ni3Ti, délétère pour les 
propriétés mécaniques et la ductilité de l'alliage.  
 
La concentration et la nature des carbures et borures, fonctions des concentrations en carbone, 
bore et en éléments carburigènes modifient les propriétés des joints de grain où ils précipitent 
préférentiellement. 
Des phases topologiquement compactes (TCP) σ et µ peuvent précipiter notamment suite à une 
exposition à haute température plus ou moins longue en fonction des alliages. La stabilité au 
regard de la précipitation de ce type de phases, délétère pour les propriétés mécaniques de 
l'alliage, dépend de la composition. Des superalliages très riches en chrome auront une tendance 
plus marquée à former ce type de phases.  
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Figure 26 : Influence de la teneur en cobalt sur le 
temps à rupture de l’Udimet 700 en fluage à 
760°C sous 483 et 586 MPa. [Jarret, 1982] 
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L'addition de chrome dans les superalliages permet la formation d'une couche passivante de 
Cr2O3: cet oxyde sert de barrière protectrice jusqu'à 900°C (au-delà l'oxyde formé devient volatil) 
contre les éléments oxydants et corrodants de l'environnement en diminuant la vitesse de diffusion 
de l'oxygène mais aussi de l'azote et du soufre. Les superalliages actuellement utilisés contiennent 
au moins 10% at. de chrome [Sims, 1987 ; Molins, 1995]. L'augmentation de la teneur en chrome 
dans l'alliage permet également de diminuer la densité de l'alliage et la température de solvus de la 
phase γ' [Marty, 1987]. De plus, le chrome présente une très grande solubilité dans le nickel. En 
effet, contrairement aux éléments W et Mo, le chrome présente un faible coefficient de 
durcissement ; son rayon atomique (Tableau 4) est proche de celui du nickel, la distorsion du 
réseau cristallin est donc assez faible. 
 
Le chrome contribue toutefois au durcissement de la matrice γ [Jena, 1984]. Pelloux et Grant, qui 
ont travaillé sur des solutions binaires Ni-W, Ni-Mo, Ni-Cr [Pelloux, 1960], montrent que 20 at.% 
de chrome augmenteraient la contrainte d'écoulement autant que 7 at.% de molybdène (figure 28).  
Beeston et France [1968] montrent que l'énergie de défaut d'empilement diminue avec la 
concentration du chrome dans une solution binaire Ni-Cr (figure 29). 
 
Marty et al [1987], dans une étude sur l'influence du chrome, du molybdène et du tungstène sur 
les propriétés des superalliages base nickel, notent ainsi une augmentation de la limite d'élasticité 
en traction à 650°C proportionnelle à la concentration en chrome (figure 30). Cependant, ces 
auteurs attribuent cet effet sur la limite d'élasticité à une influence indirecte du chrome sur la 
phase γ'. En effet, l'augmentation de la teneur en chrome, qui est très peu soluble dans cette phase, 
tend à diminuer la concentration des éléments Ti et Nb dans la matrice et par voie de conséquence 
à augmenter leurs concentrations dans la phase γ' ce qui a pour effet d'augmenter son 
durcissement. 
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Figure 33 : Influence de la concentration en W 
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2.1.2 Phase γ' 
 
La clé des hautes propriétés des superalliages base nickel réside dans la présence de la phase γ'. 
Cette phase qui précipite en quasi cohérence avec la matrice γ va largement augmenter la 
résistance au déplacement des dislocations lors de la déformation : on parle de durcissement par 
précipitation. La matrice γ affranchie de ces précipités, notamment des populations secondaires et 
tertiaires, ne présenterait pas les propriétés remarquables, caractéristiques des superalliages.  
 
La phase γ' est un composé intermétallique dérivé de la structure cubique à faces centrées : au 
centre des faces de la maille cubique, on trouve les atomes de nickel ou ceux des éléments de 
substitution (Cr, Co, Mo, W) et sur les sommets les atomes d'aluminium ou ceux des éléments de 
substitution (Ti, Nb, Ta). Cet arrangement atomique correspond à la structure ordonnée, 
dénommée L12 (notation « Struckturbericht ») (figure 35). Les plans denses {111} sont empilés 
selon la séquence ABC comme dans la structure CFC. Une rangée sur deux est constituée 
uniquement d’atomes de Ni alors que sur l’autre, les atomes de Ni et Al alternent. Ainsi, si l'on 
considère les directions de type <110>, on rencontre alternativement les atomes de Al (ou Ti, Nb 




Il résulte de cette disposition topographique que les éléments Al (ou ses éléments de substitution) 
d’une part et Ni (ou ses éléments de substitution) d’autre part n'occupent jamais de position 
adjacente dans les directions [110] (figure 37). La précipitation de la phase γ’ se produisant par 
mise en ordre, les précipités de phase γ' se forment en quasi-cohérence avec la matrice γ sur les 
plans de type {100} : les plans cristallographiques et les directions des deux structures sont donc 
parallèles. La cohérence se définit par le désaccord de paramètre δ entre les phases γ et γ' (misfit 
γ-γ') qui correspond à la différence des paramètres de chacune des deux structures rapportée à 










, avec a le paramètre cristallin. 
 
Le faible misfit garantit une stabilité de la microstructure à haute température. Toutefois, un léger 
désaccord négatif (de -1 à -3 10-3) est avantageux : il crée des contraintes internes locales qui 
participent à la résistance au mouvement des dislocations (figure 36). L'obtention d'un misfit 
optimal passe par la maîtrise des compositions chimiques : d'une part les éléments de 
durcissement de solution solide (Mo, W) modifient le paramètre cristallin des deux phases γ et γ’ 
proportionnellement à leur coefficient de partition, d'autre part les éléments de substitution à 
l'aluminium (Ti, Nb, Ta) changent principalement celui de la phase γ'. La capture des dislocations 
mobiles de matrice par les interfaces γ-γ’, provoquée par la présence du misfit γ-γ’, réduit 
considérablement la vitesse de déformation plastique de l’alliage, en particulier en fluage (cf. 6.3), 
et apporte une relaxation des contraintes internes présentes initialement dans l’alliage.  
 
La résistance de l'alliage va dépendre de la fraction volumique de phase γ' précipitée dans l'alliage, 
de la taille et de la répartition des précipités (notamment de la distance inter-particules) et du 
durcissement de solution solide de la phase γ. 
Considérons l'ensemble des particules de phase γ' précipitées dans l'ensemble de l'alliage. Lors de 
la déformation, les dislocations peuvent soit contourner les précipités soit les cisailler [Gleiter, 
1965]. La contrainte nécessaire au contournement est inversement proportionnelle à la distance 
entre deux précipités (contrainte d'Orowan) tandis que celle nécessaire à leur cisaillement est 
proportionnelle à la racine carrée de leur taille. L'obtention d'une taille et d'une répartition 
optimales des précipités de phase γ' est généralement recherchée pour optimiser les propriétés des 
superalliages. À fraction volumique donnée (déterminée par la composition chimique) ces 
paramètres dépendent du traitement thermique appliqué à l'alliage (cf. chapitre 4).  
 
L'aluminium est le principal élément γ'-gène. Des éléments comme le titane, le niobium, le tantale 
et le vanadium peuvent se substituer à l'aluminium : ils sont considérés, au même titre que 
l'aluminium, comme des éléments γ'-gènes. La fraction volumique de phase γ' dépend dans une 
première approche de la somme des concentrations en Al, Ti, Nb, Ta (figure 38). La présence de 
ces trois derniers éléments va contribuer à renforcer le durcissement de la phase γ'. L'impact sur 
les propriétés physiques et mécaniques du matériau est fonction de la nature et du taux de 
substitution. Nous passons ici en revue l'effet de chacun de ces trois éléments. 
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L'aluminium présent dans la matrice γ participe à haute température, à l'instar du chrome, à la 
résistance à l'oxydation de l'alliage en formant une couche passivante d'Al2O3 en surface [Sims, 
1987]. 
La masse volumique de cet élément est basse comparativement à celle des autres éléments 
majeurs des superalliages ; un fort pourcentage atomique d'aluminium participera donc à un 
abaissement de la densité du superalliage, critère essentiel dans le cas de disques, pièces 
tournantes de grande dimension. Toutefois, une concentration trop importante d'aluminium tend à 
augmenter la concentration du chrome dans la matrice et par voie de conséquence à favoriser la 
précipitation des phases TCP (cf. 2.1.1.2) [Hardy, 2004].  
Malgré une concentration dans la matrice γ plus basse que celles des éléments Cr, Co, Mo, W, 
l'aluminium participe néanmoins légèrement au durcissement de solution solide de la matrice γ 
notamment dans le cas d'une substitution dans la phase γ' par Ti, Nb ou Ta qui contribue à 




Le titane est l'élément "historique" de substitution de l'aluminium. Merica fut le premier dans les 
années trente à obtenir un durcissement d'alliages austénitiques grâce à l'introduction de faibles 
quantités de titane [Sims, 1984]. Cet élément présente en effet beaucoup d'avantages.  
Économiques tout d'abord. C'est en effet le quatrième métal le plus abondant sur Terre après le 
fer, l'aluminium et le magnésium, il est présent en grandes quantités dans plusieurs pays (Chine, 
Australie, Afrique du Sud, Inde, Russie, Japon) qui présentent moins de risques de crise que les  
pays fournisseurs de cobalt par exemple [Achats Industriels, 2007]. 
Physiques ensuite : avec une masse atomique la plus faible de tous les éléments d'alliage, si l'on 
excepte évidemment l'aluminium ainsi que le carbone et le bore, il participe fortement au 
durcissement de la phase γ'. Ainsi, l'augmentation du rapport Ti/Al conduit à une augmentation de 
la limite d'élasticité (figure 39) et de la tenue au fluage (figure 40) corrélée à une fraction 
volumique de phase γ' plus importante [Paintendre, 1986a ; Le Strat, 1989]. 
 
La substitution de l'aluminium par le titane améliore grandement les propriétés à haute 
température mais si elle est trop importante, elle peut conduire à la déstabilisation de la phase γ' au 
profit de la phase η, de structure hexagonale D024, ennemi intérieur des superalliages (cf. 2.1.4). 
En effet, la précipitation de cette phase en plaquettes conduit à une baisse drastique des propriétés 
et de la ductilité à haute température. 
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Figure 46 : Niveaux Md de différents éléments en 





Le tantale est un élément que l'on trouve plus rarement dans les superalliages commerciaux, 
excepté dans les superalliages monocristallins pour aubes, du fait de sa très grande densité (16,6) 
et de sa cherté. Même si les prix de la tantalite – minerai dont le tantale est extrait – n'atteignent 
plus aujourd'hui les sommets atteints en 2000, ils restent quatre fois plus importants que ceux du 
niobium. Toutefois, la substitution de tout ou partie du niobium par du tantale est évoquée pour 
s'affranchir des risques de fissuration précoce dus au niobium évoqués ci-dessus [Meng, 1984] 
[Telesman, 2004]. L'influence du tantale sur les propriétés des superalliages est proche de celle 
du niobium : augmentation de la limite d'élasticité et de la résistance à rupture et élévation de la 
durée de vie en fluage. Les travaux de Locq [2002a] sur l'effet de la substitution d'une partie du 
titane par du niobium ou du tantale le confirment (figure 47). Toutefois, on note une nette 
diminution de la tenue en fluage pour des concentrations supérieures à 1%. L'effet est beaucoup 
plus marqué que dans le cas du niobium où l'on constatait pour les mêmes niveaux de 
concentration un tassement des propriétés en fluage.  
 
L'effet du tantale sur la tenue en propagation de fissures semble être plus controversé. Ainsi, la 
concentration en Ta dans le RR1000, alliage sensé remplacer l'U720 chez Rolls-Royce [Hessel, 
1999], a été limitée à 0,6% at. pour éviter une trop grande vitesse de fissuration [Hardy, 2004]. 
En revanche, Huron [2004] corrèle la diminution de la vitesse de propagation de fissures au taux 
de tantale dans l'alliage KM4 et ses dérivés. Les compositions expérimentales testées en 
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Les carbures de type M23C6 et M6C, issus de la décomposition des carbures MC pour des 
températures inférieures à 980°C (réactions (1) et (2)), se forment préférentiellement aux joints de 
grain.  
Les carbures de type M23C6 et M6C peuvent interagir en se formant l'un à partir de l'autre selon la 
réaction (3) : 
M6C + M'  M23C6 + M"  (3) 
 
Les carbures M23C6 sont nombreux dans les alliages riches en chrome et se forment à des 
températures comprises entre 760°C et 815°C. Ils ont une structure cubique complexe qui, sans 
les atomes de carbone, ressemble à la structure de la phase topologiquement compacte σ. Cette 
cohérence explique d'ailleurs le fait que la phase σ se développe souvent sur les carbures M23C6. 
Ces carbures ont un rôle significatif sur les propriétés mécaniques de l'alliage : en ancrant les 
joints de grain, ils empêchent leur glissement (rôle positif), mais ils peuvent aussi servir de sites 
préférentiels d'initiation par rupture ou décohésion avec le joint (rôle délétère). Leurs paramètres 
cristallins sont voisins du triple de celui de la matrice. Ils croissent donc en épitaxie avec l’un des 
grains du joint ou les deux et assurent ainsi un ancrage efficace contre le glissement des joints, 
prépondérant en fluage à basse température et forte contrainte.  
Les carbures M6C se forment pour des alliages présentant des concentrations élevées en 
molybdène et tungstène à une température un peu plus élevée que les carbures M23C6 (815-
980°C). Ils sont donc plus stables à haute température et jouent par conséquent un rôle significatif 
sur le contrôle de la taille de grain. La structure des carbures M6C est très proche de celle de la 
phase µ, topologiquement compacte [Sims, 1987]. 
 
Les auteurs [Garosshen, 1987] s'accordent sur le fait qu'une population discrète de carbures joue 
un rôle favorable sur les propriétés mécaniques de l'alliage, effet qui est significatif à haute 
température : le glissement des joints ainsi que la propagation intergranulaire des fissures sont 
limitées. Huron [2004] corrèle ainsi une plus faible vitesse de déformation en fluage à 650°C et 
une plus faible vitesse de propagation de fissures avec temps de maintien à la présence de 
carbone.  
Cet ancrage n'est plus efficace si la structure des carbures devient incohérente avec celle des 
grains. Ces carbures peuvent alors devenir des sites préférentiels d'amorçage de fissures 
particulièrement en fatigue. Si la population devient trop importante et forme un film continu aux 
joints de grain, l'effet d'ancrage favorable à haute température s'inverse et l'on constate une baisse 
de la tenue mécanique et de la ductilité à haute température. Les fissures s'initient et se propagent 
alors plus facilement le long des joints de grain.  
Ainsi, il existe une concentration optimale du carbone au-delà de laquelle son effet devient 
défavorable [Le Strat, 1989]. Les superalliages actuels élaborés par MdP n'en contiennent pas 
plus de 0,03% en poids.  
 
 
2.1.3.2 Bore et zirconium 
 
Ces éléments, ajoutés en faible quantité, sont connus pour améliorer la tenue au fluage et à la 
propagation de fissures à haute température. Ils agissent principalement au niveau des joints de 
grain. Il semble que ces éléments retardent l'apparition des microfissures au niveau des joints 
[Sims, 1987]. L'absence de bore est ainsi préjudiciable à la tenue en traction, en fluage et à la 
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Plusieurs auteurs s'accordent sur l'effet bénéfique du bore sur la tenue en fluage à haute 
température. Jain [2000] après avoir modifié les concentrations en bore de l'alliage U720Li, 
observe ainsi un effet bénéfique de cet élément sur la résistance au fluage d'autant plus important 
que la température de l'essai est élevée. L'effet est particulièrement notable sur la microstructure 
"gros grain" : le bore améliore la résistance des joints de grain. Garosshen [1987] enregistrait 
déjà une augmentation des temps à rupture et des temps nécessaires pour obtenir 0,2% de 
déformation plastique pour des températures supérieures à 700°C.  
Huron [2004] constate, en plus de l'amélioration du temps à rupture et de la ductilité en fluage à 
650°C, un effet bénéfique sur la résistance à la propagation de fissures avec temps de maintien à 
650°C. Locq [1999] obtient les mêmes résultats en fissuration avec temps de maintien à 750°C.  
 
La teneur généralement admise en bore dans les superalliages courants est d'environ 0,03 % en 
masse. Au-delà d'une certaine concentration, le bore va en effet former des borures M3B2 qui vont 
précipiter préférentiellement aux joints de grain. Une trop grande précipitation des borures va 
fragiliser les joints de grain via plusieurs phénomènes : tout d'abord une consommation des 
éléments durcissants de la matrice γ (Ni, Co, Cr, Mo) et de γ' (Ti), ensuite une interaction 
préférentielle des borures avec l'argon et/ou l'oxygène lors de l'étape de remise en solution, 
provoquant localement des brûlures ainsi que la formation de pores. Une trop grande 
concentration de bore réduit donc la fenêtre de remise en solution de l'alliage et conduit à une 
porosité induite thermiquement (TIP) excessive aux joints qui les fragilise, conduisant ainsi à une 
chute de la ductilité et de la résistance à haute température [Huron, 2004].  
 
Des recommandations récentes sont faites pour diminuer la teneur en bore à une valeur comprise 
entre 0,01 et 0,02 % en masse (0,05 et 0,1% at.) afin de limiter la porosité induite thermiquement 
[Huron, 1996a]. Le brevet relatif au KM4 s'appuie sur une étude réalisée sur ce superalliage traité 
supersolvus et montre qu'une baisse de 0,03 à 0,015% en masse permet d'améliorer la résistance 
en fluage et de limiter la vitesse de propagation de fissures à haute température. Huron [2004] 
parvient aux mêmes résultats en étudiant les variations de la teneur en bore à partir de la 
composition standard du KM4. L'ONERA, l'ENSMP, la SNECMA et IMPHY, dans le cadre d'une 
étude commune sur l'influence de divers éléments d'alliages dont le bore sur les propriétés des 
superalliages, arrivaient déjà en 1986 à la conclusion d'une nécessaire limitation à 100ppm en 
masse de la teneur en bore afin de garantir une durée de vie optimale en fluage ainsi qu'un minima 




Le rôle du hafnium est beaucoup moins clair que celui du bore ou du zirconium. Les études 
concernant l'influence de cet élément sur les propriétés des superalliages base nickel sont plus 
rares. Cet élément agit principalement au niveau des joints de grain. Il aurait, en faibles quantités 
un impact bénéfique sur l'ensemble des propriétés des superalliages [Hessel, 2000]. 
Le hafnium présente une plus forte solubilité dans la phase γ' que dans la phase γ : le hafnium 
participe notablement au durcissement de la phase γ' ce qui se traduit par une augmentation de la 
résistance en traction [Hardy, 2004]. De plus, lors de la solidification, cette différence marquée 
conduit au niveau des joints à une structure γ/γ' "tortueuse" (convoluted) qui va limiter la 
propagation de fissures [Sims, 1987]. Dans leur étude concernant l'influence des éléments 
agissant aux joints de grains (GBE = Grain Boundary Elements) de l'alliage KM4 [Krueger, 
1992], Huron et al [2004] constatent l'influence bénéfique de la présence du hafnium sur la tenue 
à la propagation de fissures avec temps de maintien à 650°C. Hardy [2004] arrive au même 






Figure 53 : Influence de l'addition du hafnium sur la 
propagation de fissure en fatigue avec temps de maintien de 
120s à 725°C (R=0,1). [Hessel, 1999] 
 
D'autre part, le caractère fortement carburigène du hafnium lui permet de réagir avec le carbone 
libéré lors de la décomposition des carbures MC pour former des carbures HfC très stables sous 
forme d'une précipitation fine et dispersée dans l'alliage. Cette réaction permet d'éviter une 
formation excessive des carbures M23C6 et M6C néfaste aux propriétés de l'alliage (cf. 2.1.3.1) 
[Sims, 1987]. 
 
Cet effet indirect de régulateur permet d'améliorer la tenue en traction et en fluage ainsi que la 
ductilité de l'alliage à haute température [Krueger, 1992 ; Le Strat, 1989 ; Hardy, 2004]. L'effet 
bénéfique d'une addition de hafnium sur la résistance au fluage s'observe principalement sur des 
microstructures "grain fin" [Hardy, 2004 ; Jain, 2000]. Enfin, le hafnium en piégeant le soufre, 
limiterait la fragilisation des joints de grain due à cette impureté présente sous forme de traces 
[Jena, 1984]. 
En revanche, une concentration trop importante de hafnium peut conduire lors de l'élaboration à la 
formation de particules micrométriques de HfO2 [Hardy, 2004] qui conduit à une baisse de la 
tenue en fatigue oligocyclique [Huron, 2004], ces inclusions servant de sites d'amorçage de 
fissures. Une attention particulière doit être portée lors de l'introduction de cet élément pendant 




2.1.4 Instabilités microstructurales 
 
2.1.4.1 Phases Géométriquement Compactes (GCP) : phase η 
 
Cette phase a été mise en évidence très tôt dans les premiers superalliages, dérivant des aciers 
austénitiques, riches en fer comme l'A286 [Rosenthal, 1996]. On l'observe facilement au 
microscope optique (figure 54). Elle a été appelée pendant un certain temps "phase O'Hare" du 
fait de la ressemblance de l'aspect général de sa précipitation avec la géométrie des pistes 






Figure 54 : Précipitation de la phase η durant le 
filage subsolvus de l'alliage expérimental MP3 
(Ti/Al=1,45).  
Figure 55 : Plan de l'aéroport 
O'Hare de Chicago (construit en 
1943).  
 
La phase η (Ni3Ti), composé intermétallique de structure hexagonale D024 (figure 56) a été 
observée depuis dans plusieurs superalliages exempts de fer, mono et polycristallins [Bouse, 
1996].  
 
Cette phase précipite sous différentes formes : longues et larges plaquettes intragranulaires, 
incohérentes avec la matrice ou cohérentes (quasi aiguilles généralement décrites par le 
dénominatif de « microstructure du type Widmanstätten »), précipitation sous forme de cellules ou 
de fines lamelles intergranulaires. La formation des phases intragranulaires et celle des phases 
intergranulaires ne procèdent pas du même mécanisme.  
 
La réaction qui se produit aux joints de grains semble relever d’une "germination" classique à 
l'instar de la formation des carbures ou des borures (cf. 2.1.3), gouvernée par la diffusion aux 
joints de grain. De ce fait, on observe ce type de précipités de phase η après un certain temps de 
vieillissement à température moyenne [Mihalisin, 1960].  
La réaction conduisant à la formation de plaquettes intragranulaires procède d'un autre 
mécanisme. La phase γ' d'un superalliage ne contenant que de l'aluminium est stable. La 
substitution des atomes d'aluminium par des atomes de titane (de niobium ou de tantale) a 
tendance à la rendre métastable. Plus la substitution par ces atomes de rayon atomique égal ou 
inférieur à celui de l'atome d'Al sera grande, plus le misfit γ-γ', négatif dans ce cas, sera important 
en valeur absolue [Betteridge, 1974]. Dès lors, si cette substitution devient trop importante, en 
fonction du degré de "déstabilisation" de la phase γ', le composé stœchiométrique Ni3Ti peut 
précipiter lors de l'élaboration et/ou du traitement thermique au détriment de γ' ou bien la réaction 
(1) peut se produire après l’élaboration, à plus basse température [Bouse, 1996] : 
 
Ni3Al (γ') + γ1  Ni3Ti (η) + γ2  (4) 
avec γ1 et γ2, compositions de la solution solide, avant et après transformation 
 
La réorganisation atomique depuis la structure L12 vers la structure D024 requiert un faible 
mouvement des plans d'empilement. De ce fait, selon Mihalisin et Decker [1960], elle sera 
d'autant plus facilitée lors d'une déformation, la présence de dislocations partielles à l'interface γ/γ' 
favorisant le passage de l'empilement "ABCABC" des plans d’une famille {111} de la structure 
CFC de la matrice vers l'empilement "ABACABA" des plans (0001) de la structure hexagonale 
(figure 57). D'autre part, l'empilement des dislocations aux joints de grain favorise la dissolution 
de la phase γ' : la diffusion des atomes de titane est facilitée permettant alors la formation de la 





Figure 56 : Structure hexagonale 
D024 du Ni3Ti (Ni : sphères gris 
foncé, Ti : sphères gris clair). 
Figure 57 : Comparaison des plans denses des structures L12 et 
D024. [Mihalisin, 1960] 
 
Dans le cas des aiguilles de phase η, la précipitation est cohérente : (0001)η//(111)γ et >< 0211
η//<110>γ [Jena, 1984]. Selon Decker [1969], les aiguilles de phase η auraient tendance à se 
former sur des défauts d'empilement de plusieurs précipités γ' ; le chapelet de phase η ainsi 
constitué grossissant de manière à ne former qu'une seule plaquette [Zhao, 2001].  
 
D'autres phases, δ-Ni3Nb (forme stable de Ni3Nb qui peut précipiter aussi sous forme métastable 
γ’’-Ni3Nb de structure D022) ou δ-Ni3Ta, de structure orthorhombique D0a, peuvent aussi 
précipiter sous forme de plaquettes : la phase η reste toutefois la phase géométriquement 
compacte prépondérante en cas de déstabilisation de la phase γ'. 
 
La présence de la phase η sous forme de plaquettes provoque la chute drastique de la résistance en 
traction de l'alliage à haute température. La transformation de la phase métastable γ' en phase 
stable η fragilisante doit donc être absolument évitée. La précipitation cellulaire aux joints de 
grain augmente la sensibilité à l'entaille [Decker, 1969 ; Bouse, 1996] et diminue la durée de vie 
en fatigue [Byung Sup Rho, 2000] et en fluage via la formation de microfissures et de pores à 
proximité des particules de phase η (figures 58 et 59) [Zhang, 2001].  
 
  
Figure 58 : Micrographie MEB du Nimonic 
C263 après fluage sous 160MPa à 800°C. 
[Zhang, 2001] 
Figure 59 : Micrographie MET du 
Nimonic C263 après fluage sous 





La propension de l'alliage à précipiter ou non la phase η va dépendre essentiellement des teneurs 
relatives en Ti, Nb et Ta par rapport à Al. Locq [1999] observe par exemple un début de 
précipitation de phase η pour un rapport Ti/Al égal à 1,3 (Ti et Al en %at.) dans un alliage 
expérimental dénué de Nb et Ta. Pourtant, le rapport (Ti+Nb+Ta)/Al pour lequel la précipitation 
de phases en plaquettes, en particulier la phase η, est favorisée au détriment de celle de γ' ne peut 
constituer à lui seul un critère prédictif. Bouse [1996] constate ainsi la présence de la phase η ou 
de la phase Ni3Ta dans différents monocristaux pour lesquels le rapport précité des concentrations 
exprimées en pourcentages atomiques peut valoir de 0,5 à 1,4.  
La propension à la précipitation de la phase η va aussi dépendre de la concentration d'autres 
éléments. En effet, le caractère métastable de la phase γ' et donc la facilité à précipiter la phase η 
dépend du misfit γ/γ'. Plus il sera élevé, moins l'énergie requise pour former η sera grande. Or, ce 
paramètre ne dépend pas uniquement des concentrations des seuls éléments Ti, Nb et Ta, qui 
augmentent le misfit via la diminution du paramètre cristallin de la phase γ'. Havalda (1969) cité 
par Decker [1969] indique par exemple le rôle retardateur du tungstène sur la transformation γ' 
vers η. Les éléments Mo, W, mais aussi Cr et dans une moindre mesure Co, sont très peu solubles 
dans la phase η [Bouse, 1996]. Ces éléments de durcissement de solution solide de la matrice sont 
en général beaucoup plus solubles dans la matrice γ que dans la phase γ' : un de leurs effets 
consiste donc in fine à plus augmenter le paramètre cristallin de la phase γ que celui de la phase γ'. 
 Le misfit γ-γ' sera donc d'autant plus faible que la concentration en ces éléments sera grande. 
Ainsi, à rapport (Ti+Nb+Ta)/Al équivalent, un alliage plus riche en éléments de durcissement 
solide de la matrice, notamment en tungstène, présentera une phase γ' plus stable au regard de la 
formation de la phase η [Jena, 1984].  
D'autre part, la présence de carbone qui réagit avec les éléments Ti, Nb, Ta pour former des 
carbures MC très stables (cf. chapitre 2), permet de limiter la formation des phases Ni3Ti, Ni3Nb 
ou Ni3Ta. La présence de bore retarde la précipitation aux joints de grain mais ne semble pas avoir 
d'impact sur la précipitation intragranulaire [Mihalisin, 1960]. Enfin, Bouse indique un fort effet 




2.1.4.2 Exemple de précipitation indésirable de phase η 
    Cas de l’alliage expérimental MP3  
 
Dans le cadre de l’étude de développement de nouveaux superalliages, l’une des pistes suivies 
initialement a consisté à augmenter notablement le durcissement de la phase γ’ en augmentant les 
taux de Nb et Ti au détriment de l’aluminium. La composition atomique ainsi que les rapports 
caractéristiques de l’alliage MP3 sont présentés dans le Tableau 5.  
Cet alliage a été élaboré, comme les autres nuances expérimentales, suivant le protocole 
d’élaboration commun entre l’ONERA et le CDM défini dans l’étude : réalisation de poudres par 
Electrode Tournante, densification par filage. Les conditions d’élaboration seront traitées dans le 
chapitre 3. 
Un traitement thermique subsolvus (1153°C/4h, refroidissement à 100°C/min, revenu 750°C/24h) 
a ensuite été réalisé sur cet alliage. Les différents traitements thermiques utilisés dans l’étude, 
ainsi que l’influence de leurs paramètres sur les propriétés des superalliages, seront présentés dans 







Tableau 5 : Compositions atomiques (% at.) des 
alliages commerciaux N18, René 88 et de l’alliage 
expérimental MP3. 
 
Les microstructures observées dans les directions axiales et longitudinales, après densification par 
filage sont présentées sur les figures 60 et 61. L’observation dans le sens longitudinal met 
clairement en évidence la direction de filage.  
 
 On y distingue deux types de zones : 
- des zones caractérisées par une taille de grain plus petite (0,5-2 µm) et une forte fraction 
de plaquettes d’épaisseur submicronique et de longueur variant de 0,5 à 5 µm, 
- des zones caractérisées par une taille de grain relativement importante (3-15 µm) et une 
faible fraction de plaquettes. 
 
On observe des plaquettes dont la structure cristallographique est différente de celle de la phase γ'-
Ni3Al (figure 62). L'analyse des clichés de diffraction en aire sélectionnée (figure 63) 
correspondant à l'une de ces plaquettes permet de vérifier qu'ils sont cohérents avec le réseau 
hexagonal primitif de la phase η-Ni3Ti de paramètres a= 5,1 nm et c= 8,3 nm.  
 
On note également la présence de quelques précipités γ' notamment aux joints de grain. Aux 
anciens joints de poudre, on observe de gros précipités (apparaissant en blanc sur la micrographie 
(figures 60 et 61) qui sont très certainement des carbures. Les précipités γ' de seconde génération 
présentent des tailles de 25 à 100 nm. Leur répartition n'est pas très homogène. Les plus petits 
sont sphériques, les plus gros sont à tendance cuboïdale. 
 
  
%at. N18 R88 MP3
Ni 54,89 55,80 54,94
Cr 12,02 17,85 14
Co 14,84 12,50 15
Mo 3,78 2,42 3
W 0 1,26 0,8
Al 9,06 4,79 4,5
Ti 5,09 4,61 6,5
Nb 0 0,44 1
Hf 0,14 0 0,1
C 0,07 0,210 0,120
B 0,08 0,090 0,095
Zr 0,03 0,030 0
Ti+Al+Nb 14,15 9,84 12
Ti+Nb 5,09 5,05 7,50
(Ti+Nb)/Al 0,56 1,05 1,67
Ti/Al 0,56 0,96 1,44
Nb/Al 0 0,09 0,22
Nb/Ti 0 0,10 0,15
Mo+W 3,78 3,68 3,75
W/Mo 0 0,52 0,25
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Figure 68 : Courbes de traction de l’alliage MP3 
traité subsolvus à 20, 650 et 700°C, 1,7 10-3 s-1 
(données extensomètre). 
Figure 69 : Courbe de fluage à 700°C sous 550 
MPa de l’alliage MP3 traité subsolvus. 
 
 
La précipitation de plaquettes de Ni3Ti au détriment de la phase γ' peut se comprendre au regard 
des proportions relatives des éléments Al, Ti et Nb. En effet, pour cette composition 
expérimentale, une augmentation du rapport (Ti+Nb)/Al par rapport au N18 a été décidée afin 
d'augmenter le durcissement de solution solide de la phase γ', la teneur en Nb étant fixée à 1 at.%, 
limite au-dessus de laquelle cet élément peut avoir un effet défavorable sur la vitesse de 
propagation de fissures (cf. 2.1.2.3). Mais la limite supérieure du rapport (Ti+Nb)/Al au-delà de 
laquelle la phase γ' devient métastable et la phase η-Ni3Ti, de structure hexagonale D024, précipite, 
est mal définie : selon Bouse [1996], elle se situerait entre 1 et 2 en fonction de la concentration 
en certains autres éléments d'alliage tels que Fe, W, C, B, Si. Dans la nuance expérimentale MP3, 
ce rapport est égal à 1,7 : on peut en conclure que le pourcentage de tungstène, connu pour élargir 
le domaine de stabilité de la phase γ', est insuffisant et qu'au delà d'un rapport 1,7 pour cette 
composition, c'est la phase η-Ni3Ti qui prédomine. 
 
Au vu de l’ensemble des résultats obtenus sur cette nuance expérimentale, la composition 
correspondante n’a pas été retenue, en particulier à cause de la perte totale de ductilité à haute 
température due à la précipitation de la phase η. Pour la définition des autres compositions 
expérimentales – l’alliage MP3 ayant été défini antérieurement – il est décidé de limiter la 


























































2.1.4.3 Phases Topologiquement Compactes (TCP) : phases σ et µ 
 
Pour certaines compositions, certains types de phases peuvent apparaître, notamment sous 
contrainte pour un temps plus ou moins long d'exposition pour des températures comprises entre 
650 et 925°C [Decker, 1969]. Ces composés intermétalliques de structure plus compacte que les 
phases géométriquement compactes (comme la phase η) sont appelés "phases topologiquement 
compactes" (TCP), la plus connue étant la phase σ. Leur composition peut s'écrire (Cr, Mo)x(Ni, 
Co)y où x et y peuvent varier de 1 à 7. Ils précipitent sous forme de fines plaquettes à partir des 
joints de grain (figure 70). Cette phase a d'ailleurs été confondue avec la phase η jusqu'à sa mise 
en évidence dans l'IN100 par Wlodek en 1964 [Wlodek, 1964]. Depuis lors, elle a été observée 
dans plusieurs superalliages, en particulier dans le N18 [Ducrocq, 1992] et plus récemment dans 
le RR1000, alliage développé par Rolls-Royce (figure 71) après vieillissement à haute 
température [Hessel, 1999]. 
 
  
Figure 70 : Micrographie MEB 
des phases σ et µ dans l'alliage 
N18 après 1000h à 760°C. 
[Wlodek, 1992] 
Figure 71 : Micrographie MEB de la phase σ dans 
l'alliage RR1000 vieilli. [Hunt, 2000] 
 
Ces phases sont connues pour conduire à un affaissement de la résistance mécanique de l'alliage et 
de sa ductilité : de par leur forme et leur grande dureté, ces phases constituent en effet un site 
préférentiel d'amorçage de fissures. De plus, la formation de ce type de phase appauvrit la matrice 
γ en éléments durcissants tels que le molybdène. Ces deux effets conjugués conduisent à une 
baisse de la durée de vie en fluage et en fatigue [Sims, 1987 ; Jena, 1984].  
 
La formation de la phase σ sera d'autant plus favorisée que la teneur en chrome sera élevée. Une 
élévation trop importante de la concentration en molybdène et tungstène conduira 
préférentiellement à la précipitation de la phase µ plutôt qu'à celle de la phase σ. Cette formation 
préférentielle peut être reliée à la composition et à la structure des carbures M23C6 et M6C. Les 
premiers, riches en chrome, ont une structure cristallographique très proche de celle de la phase σ, 
qui aura donc tendance à se développer en épitaxie sur ce type de carbure. En revanche, les 
carbures M6C sont plus riches en molybdène et tungstène ; une forte concentration en ces 
éléments favorisera donc la formation de ces carbures et donc indirectement celle de la phase µ. 
Certains auteurs indiquent qu'un traitement thermique approprié peut diminuer la vitesse de 




2.2 Définition des compositions expérimentales 
 
Les compositions que nous avons proposées en premier lieu ont été déterminées sur la base des 
corrélations qui ont pu être établies, à l'occasion de travaux antérieurs sur les superalliages à base 
de nickel, entre leurs compositions, leurs caractéristiques métallurgiques (fraction volumique de 
γ', misfit γ-γ', distribution des carbures, domaines de précipitation de phases "TCP", densité…), et 
leurs propriétés mécaniques. On retrouvera l'essentiel des résultats auxquels nous faisons 
référence dans des thèses traitant de travaux réalisés au Centre des Matériaux [Le Strat, 1989 ; 
Fredholm, 1987 ; Paintendre, 1986] ainsi que dans divers ouvrages généraux sur les 
superalliages [Sims, 1987 ; Durand-Charre, 1997]. 
 
2.2.1 Outils utilisés 
 
2.2.1.1 Masse Volumique 
 
Avant élaboration, les masses volumiques sont d’abord estimées grâce à la formule de Hull 
[1969], tenant compte des masses volumiques de chacun des éléments d’alliage pris pur. Elle est 
basée sur le calcul de la masse volumique D1 qui accorde à chaque élément dans l'alliage une 
fraction volumique déduite du volume qu'occuperait une quantité (masse ou nombre de moles 
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où Xi correspond à la concentration en masse de l'élément i dans la composition 
de l'alliage, et di à sa masse volumique dans l'état pur. 
 
 
La valeur de la masse volumique de l'alliage est affinée par l'ajout du terme correctif D2 dont 
l'expression a été établie par régression linéaire sur la base des densités de 235 alliages : 
 
D2 = 27,68 * [0,14037 – 0,00137 Cr – 0,00139 Ni – 0,00142 Co – 0,00140 Fe – 0,00186 Mo – 
0,00125 W – 0,00134 V – 0,00119 Nb – 0,00113 Ta + 0,0004 Ti + 0,00388 C + 0,0000187 
(Mo)² - 0,0000506 (Co)(Ti)] 
 
où Cr, Ni, Co, Fe, Mo, W, V, Nb, Ta, Ti et C correspondent à la concentration de chacun de ces 
éléments dans l'alliage, exprimée en pourcentage en masse. (Le facteur 27,68 en tête de 
l'expression de D2 résulte de la conversion en g/cm3 de l'expression de D2 donnée par Hull en 
lb/in3). 
 
La valeur estimée de la masse volumique de l'alliage est donc donnée par :  D = D1 + D2 
 
Après élaboration, les masses volumiques sont déterminées par mesure géométrique sur les 
ébauches écroûtées des éprouvettes d’essais mécaniques ainsi que par technique d’immersion 
dans le xylène (double pesée sur balance de Mohr) à température ambiante sur des échantillons 
écroûtés et polis dont le volume apparent varie entre 0,5 et 0,9 cm3. 
 
Afin de comparer les différents alliages expérimentaux, on utilise une valeur moyennée de ces 




2.2.1.2 Fraction de phase γ’ 
 
On trouve dans la littérature plusieurs formules donnant la fraction volumique de γ' en fonction de 
la composition globale du superalliage. 
 
 Sur la base de données portant sur environ 30 alliages, Paintendre [1986] établit par 
régression linéaire multiple que la fraction volumique de γ', FV(γ'), s'écrit : 
 
FV(γ') (%)= 5,5 – 0,63 Cr + 3,5 Al + 4,3 Ti + 4,9 [Nb + (Ta + Hf)] 
 
où Cr, Al, Ti, Nb, Ta et Hf représentent les concentrations atomiques de chacun de ces 
éléments dans la composition globale de l'alliage. 
 
 
 Yukawa et al. [1986] utilisent le paramètre Md t (cf. 2.2.1.3), dont la valeur est calculée à 
partir de la composition globale de l'alliage, pour exprimer la fraction volumique de γ' 
sous la forme : 
FV(γ') (%) = 255 Md t – 187 
 
La validité de cette équation semble cependant se limiter à une gamme étroite d'alliages 
expérimentaux de compositions assez éloignées de celles que nous envisageons. 
 
On trouve dans d'autres études [Krueger, 1992b ; Locq, 2000] des prédictions de fraction 
volumique ou de la fraction molaire de γ' en fonction de la composition de l'alliage sans que soit 
précisé le modèle utilisé. 
 
Les deux formules citées précédemment ont été testées [Nazé, 2000] sur un certain nombre 
d'alliages pour lesquels des valeurs de fraction volumique de γ' avaient été mesurées 
expérimentalement. Il apparaît que les deux formules donnent des estimations relativement 
éloignées l'une de l'autre (écarts de 5 à 10 %) et que la différence entre les valeurs calculées et les 
valeurs expérimentales sont rarement inférieures à 5 %. Il s'avère donc difficile d'utiliser ces 
formules. 
 
En conséquence, dans l'objectif d'être le plus cohérent possible dans nos calculs, nous avons 
utilisé les données fournies par Krueger et al. [1992] pour établir une expression de la fraction 
volumique de γ' en fonction de la composition globale de l'alliage. Ces données portent sur la série 
de 20 alliages expérimentaux étudiés dans le cadre du programme qui a abouti à la définition du 
René 88DT [Krueger, 1990] car ces alliages ont des compositions suffisamment proches de celles 
que nous proposons ici. La fraction molaire de γ' précisée pour chacune des compositions est une 
valeur "prédite", mais le modèle utilisé pour calculer ces valeurs n'est pas précisé. Nous avons 
donc déduit de ces données une expression de la fraction molaire de γ’ - que nous pouvons 
raisonnablement assimiler à la fraction volumique étant donnés le faible écart paramétrique et la 
similitude des sites atomiques entre γ et γ' - en fonction des concentrations en Al, Ti et Nb qui sont 
les promoteurs essentiels du développement de la phase γ'. Cette expression permet de retrouver 
l'ensemble des valeurs prédites avec une précision acceptable et donne des valeurs calculées 
relativement proches des résultats expérimentaux pour le René 88DT et l'Astroloy. C'est donc 
cette expression que nous utilisons dans les calculs de la composition de la matrice γ utilisés pour 
l'évaluation de sa stabilité : 
 




2.2.1.3 Stabilité au regard de la précipitation des phases fragilisantes 
 
Des outils de prédiction des conditions de précipitation des phases σ et µ supposées fragilisantes 
(cf. 0) ont été développés depuis les années 60 afin d'optimiser les compositions des superalliages.  
 
 Le premier outil développé concernait uniquement la précipitation de la phase σ. L'outil 
PHACOMP [Boesch, 1964 ; Woodyatt, 1966] est basé sur le principe que plus les couches 
électroniques externes d'un composé sont remplies, plus le composé est stable. Les auteurs partent 
du principe que la phase γ' et les carbures et borures précipitent avant la phase σ et qu'en 
conséquence, la propension de l'alliage à développer la phase σ dépend de la composition de la 
matrice "résiduelle". Un paramètre moyen Nv rendant compte de la vacance électronique du 




i i Nv = m (Nv)∑  avec mi et (Nv)i la fraction atomique dans la matrice et la vacance 
électronique de l'élément i. 
 
La stabilité de l'alliage est assurée pour un paramètre calculé Nv inférieur à une valeur critique.  
Les auteurs effectuent ce calcul pour une dizaine de superalliages connus alors. Ils constatent que 
les alliages considérés sont exempts de phase σ pour un paramètre inférieur à 2,52. La méthode 
est un peu lourde puisqu'il s'agit de considérer pour chaque alliage la composition de la matrice 
mais elle a permis de mieux contrôler les nouvelles compositions de superalliages jusqu'au début 
des années 80.  
La multiplication des données a conduit à la remise en question de cet outil de prédiction. En 
effet, il ne permet pas de prédire l'occurrence de la phase µ, son application aux superalliages 




 Un nouvel outil, NEWPHACOMP, basé sur la structure électronique des alliages, a alors été 
proposé par Morinaga [Morinaga, 1984]. La plupart des éléments d'alliage sont des métaux de 
transition caractérisés par des électrons non appariés sur l'orbitale d. Morinaga calcule le 
paramètre Md, rendant compte de la propension de l'alliage à former des phases TCP lors de 
vieillissement à haute température. Il correspond au niveau moyen d'énergie des orbitales d des 
éléments d'alliages et il considère que plus cette énergie moyenne sera grande, plus l'alliage sera 
instable au regard de la précipitation des phases TCP, σ et µ. Ce paramètre se définit de façon 




i iX  Md = (Md)∑  avec Xi et (Md)i la fraction atomique dans la matrice et l'énergie du niveau 
d (eV) de l'élément i. 
 
 
Le niveau d'énergie des orbitales d pour chacun des éléments d'alliage a été déterminé par 
Morinaga. Les valeurs correspondantes sont données dans le tableau 6. 
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2.2.1.4 Température de solvus 
 
La maîtrise des températures d’élaboration (températures de compaction, de filage et de forgeage) 
et de traitement thermique nécessite la connaissance de la température de solvus de la phase γ’. 
Une fois les compositions proposées, une première estimation de la température de solvus peut 
être faite grâce la formule établie par Paintendre [1986] :  
 
Ts= 1005 – 2,5Co - 5,3Cr + 9Mo + 14W + 13,3Al + 26,1Ti + 12,7Nb 
où Ts est exprimée en C et Co, Cr, Mo, W, Al, Ti, Nb sont les concentrations atomiques de 
chacun des éléments dans la composition globale de l'alliage. 
 
Toutefois, cette seule estimation ne peut suffire à déterminer notamment la température de 
l’élaboration. C’est pourquoi une analyse des températures caractéristiques par Analyse 
Thermique Différentielle (ATD) est réalisée sur les poudres après leur obtention par électrode 
tournante puis sur des échantillons d’alliage après filage. En effet, cette technique permet de 
déterminer les températures caractéristiques des transformations de phase se produisant dans 
l'alliage : température de solvus, mais également températures de solidus et de liquidus.  
 





Le choix de la température de solvus utilisée pour définir les températures de filage et de remise 
en solution sera explicité dans le chapitre 5 (cf. 5.2.1).  
2.2.2 Critères de définition des compositions expérimentales 
 
Dans le cadre de l’étude exploratoire commandée par Snecma, il s'est agi pour le CDM en 
partenariat avec l'ONERA de proposer de nouvelles compositions de superalliages base nickel 
élaborés par métallurgie des poudres (atomisation argon, extrusion à chaud, forgeage isotherme 
vers 1100°C et traitements thermiques) permettant d'améliorer notablement les propriétés 
mécaniques du N18 mis au point dans les années 80 [Ducrocq, 1988], actuellement utilisé pour 
les disques de turbine des moteurs M88 équipant les avions Rafale. Le N18 [Ducrocq, 1992], 
alliage grain fin, utilisé pour la fabrication des disques du moteur M88 (Snecma) équipant le 
Rafale et le René 88 DT [Krueger, 1990], alliage grain "moyen" utilisé pour la fabrication des 
disques du moteur GE90 (General Electric) équipant les Boeing 777 [Raisson, 2008] sont pris 
comme alliages de référence. 
 
2.2.2.1 Spécifications industrielles 
 
Comme il l’a été indiqué dans l’introduction, cette étude s'inscrit dans le cadre d'un programme de 
développement d'alliages pour disques MdP qui correspond au poste 3 de la seconde partie du 
programme "PROMÉTHÉE" (Procédés de fabrication et matériaux à très haute température pour 
un corps haute pression). Ce programme de recherche a requis la collaboration entre le Centre des 
Matériaux de l'EMP-ARMINES et le Département Matériaux Métalliques et Procédés (DMMP) 
de l'ONERA. 
Il s'agit, selon les objectifs définis par Snecma, de proposer de nouvelles compositions d'alliages 
base nickel MdP dont la résistance mécanique serait au moins égale à celle des alliages actuels 
mais présentant un écart plastique plus important, une stabilité structurale à long terme plus 
marquée et une fenêtre de remise en solution plus large.  
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Les objectifs de ce programme sont déduits des spécifications retenues pour le matériau pour 
disques sur "AMET" (Advanced Military Engine Technology, ou Acquisition de Technologies 
pour moteur militaire). Afin de concrétiser ces spécifications, celles-ci ont été comparées aux 
performances du N18. Comme il l’a été dit précédemment, il s'est alors agi de tenter d'obtenir un 
alliage présentant : 
 
- des caractéristiques en traction et en fatigue jusqu'à 650°C au moins équivalentes à celles du 
N18-GF (grain fin), 
- un écart plastique plus important que celui du N18 (1100MPa – 1400MPa à 650°C), 
- une vitesse de propagation de fissure en fatigue à 650°C et une tenue en fluage jusqu'à cette 
température, comparables à celles du N18, 
- une stabilité chimique plus élevée que celle du N18 de façon à éviter la formation de phases 
"TCP" lors de vieillissements de longue durée à 650°C, 
- une fenêtre de remise en solution de la phase γ' plus importante, de façon à faciliter l'obtention 
de gros grains par traitement supersolvus ; ceci dans l'éventualité d'une utilisation au-dessus de 
650°C sans détérioration de la tenue en fluage, 
- une masse volumique située vers 8,2 à 8,3 kg/dm3 de façon à conserver de bonnes 
caractéristiques spécifiques. 
 
Un des objectifs déterminé par le cahier des charges proposé par SNECMA est l’augmentation de 
la fenêtre de remise en solution (FRS) de l’alliage afin de s’affranchir des problèmes inhérents à 
une fenêtre trop étroite (brûlures par exemple) et de permettre différents traitements thermiques en 
fonction des propriétés visées. En général, on conçoit composition et traitement thermique de 
concert. Un des freins actuels du N18 est sa très faible FRS. L’idée ici est de viser une relative 
souplesse de possibilités en permettant les deux types de traitements thermiques, subsolvus et 
supersolvus.  Pour ce faire, la première chose est d’obtenir une fenêtre de remise en solution 




A partir des spécifications définies par Snecma, l'ONERA et le CDM ont travaillé en amont à une 
approche complémentaire afin d'aboutir au résultat le plus approfondi possible considérant la 
faible quantité de matériau qu’il était réalisable (matériellement et financièrement) d’élaborer 
dans le cadre d’une étude exploratoire. L'étude commune s'est déroulée en deux grandes phases.  
 
Dans un premier temps, l'ONERA, riche d'une étude bibliographique engagée depuis 1992 et de 
résultats propres à leur laboratoire, se concentrait d'abord sur une procédure itérative de 
l'influence des éléments d'alliage. Le CDM, fort d’une expérience ayant conduit au 
développement du N18 [Le Strat, 1989 ; Paintendre, 1986a ; Ducrocq, 1992] visait, dès la 





A l’origine, trois compositions MP ont été discutées, deux compositions « optimisées », MP1 et 
MP2 et la composition MP3 destinée à vérifier la limite de la concentration en Ti en deçà de 
laquelle la phase γ’ reste stable. Les résultats concernant l’alliage MP3 ont déjà été présentés (cf. 
2.1.4.2).  
 
Dans un second temps, après mise en commun des résultats, une deuxième campagne permettait 
aux deux laboratoires de proposer des compositions AD (pour Alliages pour Disque) optimisées 
dont 3 au CDM. 
 
 
 L’étude au CDM s'est donc déroulée en plusieurs étapes : 
 
- Proposition de deux nouvelles compositions, dénommées MP1 et MP3, avec objectif 
d'améliorer le N18 à partir des données connues sur les superalliages, notamment celles 
concernant l’influence des éléments chimiques sur les propriétés microstructurales et 
mécaniques, 
- Etude (microstructurale et mécanique) de ces 2 nuances, de la nuance de référence 88-ET 
et de l’alliage de référence 88-AA, 
- Analyse et comparaison des résultats obtenus avec ceux de l’ONERA pour affiner les 
compositions finales,  
- Proposition de trois nouvelles compositions : AD5, AD7 et AD8 (AD pour Alliage pour 
Disque), 
- Etude (microstructurale et mécanique) de ces 3 nuances. 
 
 
 L’étude menée à l’ONERA se déroule en parallèle de manière complémentaire :  
 
- Proposition de 11 compositions dénommées NU :  
 
o une « proto-nuance » (NU1),  qui est la référence de base de l'étude, sa 
composition découlant de celle du N18 avec une fraction de phase γ' diminuée 
(41% contre 58%) mais exempte des substitutions du Mo par le W, du Ti par le 
Nb ou le Ta,  
o 9 compositions définies par une incrémentation de substitution d’un élément par 
un autre de 0,5 à 1,5% par pas de 0,5%, étude de 3 substitutions Mo/W, Ti/Ta, 
Ti/Nb (NU2 à NU10),  
o une nuance supplémentaire (NU13) exempte de cobalt afin d’étudier l’effet de cet 
élément sur les propriétés en fluage notamment. 
 
- Elaboration de l’ensemble des alliages NU et MP, 
- Etude (microstructurale et mécanique) des nuances NU1 à NU10 et NU13 ainsi que la 
nuance de référence N18-ET (dénommée initialement NU11, la nuance de référence 88-
ET, étudiée par le CDM, est dénommée initialement NU12), 
- Analyse et comparaison des résultats obtenus avec ceux du CDM pour proposer 5 nuances 
à composition optimisée, 
- Etude (microstructurale et mécanique) de ces 5 nuances. 
 
 
Enfin, l'analyse complète des résultats obtenus par chacun sur l'ensemble des deux phases de 
l'étude, permettait à Snecma de choisir deux compositions pour étude préindustrielle, l’une 




2.2.2.3 Compositions choisies 
 
2.2.2.3.1 Phase 1 : MP1 et MP3 
 
L’étude est lancée courant 2000. L’équipe du CDM réfléchit alors à plusieurs compositions 
répondant aux spécifications définies dans le cahier des charges, en tenant compte des 
connaissances acquises – expérience du développement du N18, bibliographie - notamment sur 
l'influence des éléments chimiques sur les propriétés mécaniques (cf. 2.1). Les compositions sont 
pensées de manière à : 
 
- Diminuer la fraction de phase γ' par rapport au N18 en diminuant le total des 
concentrations en aluminium, titane, niobium et tantale 
 
L'un des objectifs visés est d'obtenir un alliage dont la tolérance au dommage est meilleure que 
celle du N18. L'alliage qui fait référence sur ce point est actuellement le René 88 DT ("Damage 
Tolerant") dont les bonnes performances en fatigue oligocyclique à 650°C sont attribuées à une 
taille de grain relativement grande (> 15 µm) atténuant les risques d’amorçage sur particule 
céramique et à une fraction volumique de γ' de valeur intermédiaire (de l'ordre de 40 à 43 %) 
[Krueger, 1992b ; Wlodek, 1996] qui permet une meilleure relaxation de contrainte en tête de 
fissure ainsi qu’une température de solvus suffisamment basse pour obtenir une large fenêtre de 
remise en solution. Une fraction volumique de γ' réduite par rapport à celle d'un alliage tel que le 
N18 semble d'ailleurs nécessaire pour limiter les risques de formation de criques lors d'une trempe 
après un traitement supersolvus dont l'objectif serait une taille de grain élevée.  
 
Une fraction volumique de γ' comprise entre 38 et 48 % a donc été choisie comme l'un des 
critères sélectifs dans la détermination des compositions. La morphologie des γ' secondaires – liée 
également à la valeur du misfit γ-γ’ – devrait alors être sphéroïdale plutôt que cuboïdale comme 
dans le N18. On s'attend à une limite d'élasticité légèrement réduite par rapport à celle du N18. 
Par ailleurs, un durcissement par écrouissage de la matrice plus important se traduirait par une 
augmentation de l'écart plastique. 
 
 





De manière à atteindre, malgré une fraction volumique de γ' relativement faible, des 
caractéristiques mécaniques en traction et en fluage suffisantes, on a cherché à augmenter la 
résistance au franchissement des γ' en augmentant la contrainte de cisaillement de la phase γ' et le 
misfit γ-γ'. On propose pour cela différentes proportions relatives des éléments Al, Ti et Nb avec, 
en comparaison avec le N18, une augmentation des teneurs en Ti et Nb par rapport à celle de Al. 
On fixe, en fait, la teneur en Nb à 1 at.%, limite au-dessus de laquelle cet élément peut avoir un 
effet défavorable sur la vitesse de propagation des fissures. La limite supérieure du rapport 
(Ti+Nb)/Al au-delà de laquelle la phase γ' devient métastable et la phase η-Ni3Ti, de structure 
hexagonale D024, précipite, est mal définie mais, comme nous l’avons vu, elle se situerait entre 1 
et 2 en fonction de la concentration en certains autres éléments d'alliage tels que Fe, W, C, B, Si 
[Bouse, 1996]. Le tungstène, présent dans nos alliages, élargit le domaine de stabilité de γ' et nous 
avons alors décidé de porter ce rapport (Ti+Nb)/Al jusqu'à 1,7 dans l’alliage MP3 afin de sonder 




- Renforcer le durcissement de la solution solide en introduisant du tungstène en 
substitution du molybdène 
 
Le durcissement de solution solide de la matrice γ est accentué par la substitution d'une partie du 
Mo par du W. Les compositions proposées maintiennent la somme des teneurs atomiques en Mo 
et W entre 3,75 et 4 at.%. On notera que le W participe plus facilement à la composition de la 




- Maintenir une concentration en cobalt 
 
On maintient une teneur en Co à 15 at.% qui permet d'obtenir une énergie de défaut d'empilement 
suffisamment basse pour contribuer à la résistance en fluage en évitant la généralisation de la 
déformation par défauts plans à 650°C. De plus, la température de solvus de la phase γ' s'abaisse 




- Optimiser les concentrations en éléments mineurs (carbone, bore, hafnium) pour 
optimiser le renforcement des joints de grain 
 
La teneur en carbone a été fixée à 0,120 at.% (1200 ppm atomique) afin de créer une dispersion 
suffisante de carbures pour permettre à la fois d'ancrer les joints de grain et d'homogénéiser la 
déformation plastique. La précipitation de carbures primaires à la surface des grains de poudre 
lors de la pulvérisation par électrode tournante, produit une décoration de ces joints ("ppb", prior 
particles boundaries) qui permet de limiter la croissance de grain dans le cas d'un traitement 
supersolvus. 
 
La teneur en bore a été fixée à 0,180 % en masse (0,095 at.%, 950 ppm atomique). Le bore est un 
élément renforçant les joints de grains. Sa concentration dans les joints augmentera avec la taille 
de grain et les borures qui pourront précipiter participeront à l'ancrage des joints de grain et 
empêcheront le grossissement exagéré des grains. Cependant, on notera que le bore tend à 
abaisser la température de solidus de l'alliage et, ainsi, à diminuer la fenêtre de remise en solution 
des γ'. 
 
La teneur en hafnium a été fixée à 0,1 at.%. Le hafnium a une importante solubilité dans γ' et 
participe à son durcissement. C'est également un élément fortement carburigène qui réagit avec le 
carbone libéré par la décomposition des carbures primaires MC. Il précipite alors une seconde 
génération, stable, de HfC. D'une part, cette précipitation inhibe la formation de chapelets 
continus de carbures M23C6 et M6C néfastes à la tenue en propagation de fissures et, d'autre part, 
ces précipités, fins et disséminés dans l'alliage, agissent comme un dispersoïde qui homogénéise 
la déformation [Sims, 1987]. De plus, sa faible concentration permet de piéger l'oxygène tout en 
limitant les problèmes que peuvent causer les inclusions de HfO2 [Krueger, 1992]. Une teneur 
plus importante augmenterait les risques liés à une mauvaise distribution du Hf qui peut résulter 
de la pulvérisation en électrode tournante et qui se traduit lors d'un traitement de grossissement de 
grain par l'apparition de zones de brûlure riches en Hf (eutectiques Ni3Hf à bas point de fusion).  
 
Le faible nombre de compositions évaluées dans cette étude nous a amené à délaisser le zirconium 





- Optimiser la teneur en chrome pour éviter la précipitation des phases TCP 
 
La teneur en chrome de l'alliage est calculée de manière à assurer une concentration en chrome de 
la matrice γ comprise entre 21 et 25 at.%. Le chrome joue, en effet, un rôle essentiel dans la 
résistance à l'oxydation à haute température. 
 
Des concentrations en chrome trop importantes peuvent entraîner la précipitation, en présence de 
molybdène et de tungstène, de phases topologiquement compactes (TCP) telles que les phases µ et 
σ. La détermination de la teneur en chrome de l'alliage résulte de l'équilibre entre le critère de 
résistance à l'oxydation et le critère de stabilité structurale de l'alliage (
  
Md ) (cf. 2.2.1.3). En 
termes de stabilité, le critère retenu dans l’étude est 
  
Md <0,92. La teneur en Cr de la matrice γ 
étant essentielle à la tenue en corrosion, elle doit être évaluée après calcul de la fraction 
volumique de γ’ dont elle dépend directement.  
 
Deux compositions, MP1 et MP3, sont finalement retenues. Nous avons vu plus haut (cf. 2.1.4.2) 
que la composition MP3 conduisait à la précipitation de plaquettes de phase η-Ni3Ti, au détriment 
de la phase γ’, conduisant à une baisse drastique de la ductilité en traction et fluage. Cette 
composition n’a donc pas été conservée dans les étapes ultérieures de l’étude.  
Les compositions des alliages MP1 et MP3, des alliages NU étudiés à l’ONERA ainsi que celles 














MP1 MP3 NU1 NU2 NU3 NU4 NU5 NU6 NU7 NU8 NU9 NU10 NU13
Ni 54,89 55,80 54,69 54,94 59,61 59,61 59,61 59,61 59,61 59,61 59,61 59,61 59,61 59,61 69,61
Cr 12 17,9 14 14 15 15 15 15 15 15 15 15 15 15 15
Co 14,8 12,5 15 15 10 10 10 10 10 10 10 10 10 10 0
Mo 3,8 2,4 2,5 3 4 3,5 3 2,5 4 4 4 4 4 4 4
W 0 1,3 1,5 0,8 0 0,5 1 1,5 0 0 0 0 0 0 0
Al 9,1 4,8 6 4,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5 5,5
Ti 5,1 4,6 5 6,5 5,6 5,6 5,6 5,6 5,1 4,6 4,1 5,1 4,6 4,1 5,6
Nb 0 0,4 1 1 0 0 0 0 0 0 0 0,5 1 1,5 0
Ta 0 0 0 0 0 0 0 0 0,5 1 1,5 0 0 0 0
Hf 0,1 0 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
C 0,07 0,21 0,12 0,12 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071 0,071
B 0,08 0,09 0,095 0,095 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079 0,079
Zr 0,03 0,03 0 0 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038 0,038
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2.2.2.3.2 Phase 2 : AD5, AD7 et AD8 
 
La première phase d’étude s’est achevée début 2003. Les résultats obtenus sur les alliages MP1 et 
MP3 ainsi que sur les alliages de l’ONERA nous ont permis de réfléchir, dans le cadre de la 
seconde phase de l’étude, à de nouvelles compositions. Trois compositions, AD5, AD7 et AD8, 
sont finalement sélectionnées par le CDM. L’alliage MP1 sert de référence. La dénomination est 
commune avec l’ONERA qui retient après réflexion cinq nouvelles compositions, AD10, AD12, 
AD17, AD18 et AD20. 
 
Les critères choisis pour le choix des compositions de la seconde phase sont les suivants :  
 
- Abaisser la densité de l'alliage en diminuant la somme des éléments W+Mo, en évitant le 
Ta ou en compensant son introduction par une baisse de l'élément lourd W, 
- Baisser la concentration en Nb à 0,5 at%, une concentration supérieure ne semblant pas 
bénéfique aux propriétés mécaniques, 
- Augmenter légèrement le taux d'Al et de Ti de manière à maintenir ou légèrement 
augmenter la fraction de phase γ' en tenant compte de la concentration en Ta, 
- Avoir un rapport Ti/Al suffisamment faible pour éviter la précipitation de la phase η 
(Ni3Ti) mais suffisamment élevé pour assurer le durcissement de la phase γ', 
- Améliorer la stabilité microstructurale de l'alliage en diminuant légèrement la teneur en Cr 
sans nuire à la tenue à l'oxydation à haute température, 
- Maintenir la teneur en Co à 15 at% pour garantir de bonnes propriétés en fluage ainsi 
qu'une fenêtre de remise en solution confortable. 
 
La nuance AD5 est une version optimisée de la nuance MP1 :  
 
- le taux de Cr a été légèrement baissé (1413,5 at%),  
- la somme Mo+W a diminué de 0,5% mais le rapport de substitution 


 a été maintenu 
(0,6), 
- le taux de Nb a été ramené à 0,5%, 
- les concentrations en Al et Ti ont été légèrement augmentées afin d’élever légèrement la 
fraction de phase γ’ tout en diminuant la densité. 
 
Cette nuance ne contient pas de Ta. En effet, cet élément augmente fortement la densité et s'avère 
assez onéreux. Toutefois, son effet sur l'amélioration des propriétés en traction (augmentation de 
la résistance à la rupture) nous a conduit à introduire cet élément dans les nuances AD7 et AD8. 
Son pourcentage a été limité à 0,4% dans les deux alliages afin de limiter la hausse de la densité. 
On reste ainsi en deçà de la limite de 1at% en Ta au-delà de laquelle la tenue en fluage se dégrade. 
Afin de compenser la hausse de densité due à l'introduction de cet élément, le taux de W a été 
réduit dans l'alliage AD7. En revanche, afin de conserver l'effet favorable de plusieurs 
substitutions croisées, le taux de substitution W/Mo (0,6) de l'alliage AD8 (et de l'alliage AD5) est 
identique à celui de l'alliage MP1.  
 
Les compositions des 3 alliages AD-CDM sont mises en regard des compositions MP et des 
compositions des deux alliages de référence dans le Tableau 9. Y figurent également les rapports 





Tableau 9 : Compositions visées (% at.) et rapports caractéristiques des alliages MP, AD et 
des alliages de référence N18 et René 88. 
 
  
%at. N18-ET R88-ET MP3 MP1 AD5 AD7 AD8 
Ni 54,89 55,80 54,94 54,69 55,19 56,39 56,09
Cr 12,02 17,85 14 14 13,5 13 13
Co 14,84 12,50 15 15 15 15 15
Mo 3,78 2,42 3 2,5 2,2 2,2 2
W 0 1,26 0,8 1,5 1,3 0,8 1,2
Al 9,06 4,79 4,5 6 6,3 6,3 6
Ti 5,09 4,61 6,5 5 5,7 5 5,5
Nb 0 0,44 1 1 0,5 0,6 0,5
Ta 0 0 0 0 0 0,4 0,4
Hf 0,14 0 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
C 0,07 0,210 0,120 0,120 0,12 0,12 0,12
B 0,08 0,090 0,095 0,095 0,095 0,095 0,095
Zr 0,03 0,030 0 0 0 0 0
Ti+Al+Nb+Ta 14,15 9,84 12 12 12,5 12,3 12,4
Ti+Nb+Ta 5,09 5,05 7,50 6 6,2 6,0 6,4
(Ti+Nb+Ta)/Al 0,56 1,05 1,67 1 0,98 0,95 1,07
Ti/Al 0,56 0,96 1,44 0,83 0,90 0,79 0,92
Nb/Al 0 0,09 0,22 0,17 0,08 0,10 0,08
Ta/Al 0 0 0 0 0 0,06 0,07
Nb/Ti 0 0,10 0,15 0,20 0,08 0,10 0,08
Ta/Ti 0 0 0 0 0 0,08 0,07
Mo+W 3,78 3,68 3,75 4 3,50 3,00 3,20
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Dans le premier paragraphe, le déroulement de l’étude et le programme de caractérisation des 
alliages correspondant aux nouvelles compositions sont présentés.  
 
Nous  décrivons dans le second paragraphe le procédé utilisé pour élaborer les nuances 
expérimentales. En effet, le caractère exploratoire de l’étude ne permet pas une élaboration de 
type industriel.  
 
Dans le troisième paragraphe, nous cherchons à valider les paramètres d’élaboration : ces 
conditions expérimentales permettent-elles d’aboutir à des résultats représentatifs en termes 
de microstructures et de données mécaniques ? Pour ce faire, nous nous intéressons 
particulièrement à la comparaison des résultats obtenus sur les deux alliages de même 
composition : l’alliage 88-ET d’une part, élaboré selon le protocole expérimental, et l’alliage 
88-AA d’autre part, élaboré selon le protocole industriel par Snecma. Dans une moindre 
mesure, les résultats à notre disposition étant plus parcellaires, nous étudions également les 






3.1.1 Programme d’étude  
 
L'étude pour Snecma porte sur vingt et une nuances expérimentales au total.  
 
Le mode d'élaboration est identique pour tous les alliages expérimentaux : obtention des 
poudres par pulvérisation par électrode tournante, tamisage entre 63 et 200 µm µm, mise en 
conteneur inox sous vide et densification par filage subsolvus. Les différentes étapes, toutes 
réalisées à l’ONERA, sont présentées dans le paragraphe 3.2.  
 
Un traitement thermique dit "subsolvus" est commun à l'ensemble des nuances expérimentales 
et aux alliages de référence, élaborés dans les mêmes conditions que les alliages 
expérimentaux : N18-ET et 88-ET (respectivement de composition identique à celles des 
alliages N18 et René 88). Un traitement thermique dit "supersolvus" est appliqué aux nuances 
étudiées par le CDM, pour comparaison avec le René 88 en vue d'un développement d'un 
alliage HT. 
 
Le traitement thermique "subsolvus" de l'ensemble des ébauches écroûtées est réalisé à 
l'ONERA. Le traitement thermique "supersolvus" est réalisé à la SNECMA en coordination 
avec le CDM.  
L'usinage des éprouvettes de traction et de fluage est effectué par chacun des deux 
laboratoires. Les éprouvettes de propagation de fissure sont usinées par Snecma.  
 
Chacun des partenaires est chargé de caractériser les nuances qu'il a proposées en suivant un 
plan de caractérisation commun (Tableau 10) : caractérisation microstructurale, 
caractérisation mécanique en traction et fluage. L'étude de l'alliage de référence N18-ET est 
effectuée par l'ONERA qui se concentre sur le développement d’un alliage HR (« Haute 
Résistance » - en traction et fatigue -), celle du 88-ET par le CDM, qui se concentre sur le 
développement d’un alliage HT (« Haute Température » - en fluage -). Le CDM caractérise en 
outre ses nuances expérimentales (dénomination MP lors de la première phase et 
dénomination AD-CDM lors de la seconde phase) ainsi que l'alliage de référence 88-ET après 
traitement thermique "supersolvus".  
La caractérisation comprend d'une part une étude microstructurale poussée (MO, MEB, MET) 
depuis l'état brut d'élaboration jusqu'après la rupture de chaque essai destructif en passant par 
toutes les étapes intermédiaires du traitement thermique. Elle comprend d'autre part une étude 
mécanique « sommaire » : traction, fluage pour toutes les nuances.  
Des essais de  propagation de fissure sont réalisés à la Snecma sur les alliages présentant de 




L'étude est menée en deux temps : 
 
1- Caractérisation (physique, microstructurale et mécanique) des 13 nuances 
expérimentales : les 11 nuances proposées par l'ONERA (dénomination NU lors de la 
première phase) permettant la meilleure compréhension du rôle de la substitution 
d'éléments d'alliage (Mo/W, Ti/Ta, Ti/Nb), les 2 nuances (MP) proposées par le CDM 
permettant un étalonnage pour la deuxième partie puisqu’il s’agit de compositions 
« optimisées », 
 
2- Définition de 8 nouvelles compositions en tenant compte des résultats de la première 
phase, élaboration et caractérisation des 8 nuances expérimentales AD 




Caractérisation microstructurale Caractérisation mécanique 
Phase 1 













Vitesse : 2 mm/min 
Températures : 20°C, 650°C 
+ 700°C pour nuances CDM  




Phase 2 TRACTION 
Vitesse : 2 mm/min 





PROPAGATION DE FISSURE à 650°C, 
cycle "10- 300- 10" 





3.1.2 Observations et essais réalisés 
 
3.1.2.1 Caractérisation physique et métallurgique  
 
- Estimation de la densité : à l’aide de la formule de Hull [Hull, 1969], calcul géométrique 
sur ébauche écroûtée, estimation par immersion dans le xylène à température ambiante. 
 
- Estimation de la fraction de phase γ’ (cf. 2.2.1.2) :  
o Formule de Paintendre [1986a] : 
 
FV(γ') (%)= 5,5 – 0,63 Cr + 3,5 Al + 4,3 Ti + 4,9 [Nb + (Ta + Hf)] 
 
où Cr, Al, Ti, Nb, Ta et Hf représentent les concentrations atomiques de chacun de ces 
éléments dans la composition globale de l'alliage. 
 
o Formule du CDM :  
 
Fγ’ = 7,8 + 3,5Al + 2,92Ti + 4,38(Nb + Ta) 
 
où Al, Ti, Nb et Ta représentent les concentrations atomiques de chacun de ces éléments 
dans la composition globale de l'alliage. 
 
- Estimation de la stabilité au regard des phases TCP : utilisation du paramètre Md 
développé par Morinaga & al [Morinaga, 1984 ; Yukawa, 1986] qui correspond au niveau 




i iX  Md = (Md)∑  avec Xi et (Md)i la fraction atomique dans la matrice et l'énergie du niveau 
d (eV) de l'élément i. 
 
Les outils utilisés ont été présentés de manière argumentée dans le chapitre 2 (cf. 2.2.1). 
 
3.1.2.2 Caractérisation microstructurale 
 
- Vérification de la qualité de densification des alliages expérimentaux au Microscope 
Optique, 
- Estimation de la taille de grain : réalisation de clichés en MEB (microscope Zeiss Leo1430 
et Gemini), 
- Estimation de la taille et de la forme des précipités γ’ secondaires et tertiaires : réalisation de 
clichés en MET (Philips EM430T), 
- Evolution de la microstructure après chaque étape du traitement thermique (y compris 
vieillissement) : clichés MEB et MET. 
 
On trouvera en Annexe A1 la méthode utilisée pour déterminer la taille de grain et la taille des 
précipités γ’.  
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3.1.2.3 Caractérisation mécanique 
 
Les spécifications concernant le futur « N19 » sont regroupées dans le Tableau 11. Elles sont 
mises en regard des propriétés mécaniques en traction, fluage et fissuration issues de la 
bibliographie pour le N18 traité subsolvus (grain fin) et les alliages N18 et René88 traités 
supersolvus (gros grain). Les spécifications sont ainsi déclinées pour l’ « alliage N19 » selon 
que l’on souhaite un alliage grain fin (alliage N19 HR, Haute Résistance) ou un alliage gros 
grain (alliage N19 HT, Haute Température). 
L’étude menée au CDM porte sur un nombre limité de nouvelles compositions mais sur deux 
traitements thermiques (subsolvus et supersolvus) tandis que l’étude menée à l’ONERA porte 
sur un plus grand nombre de compositions – afin d’étudier plus finement le rôle des 
substitutions d’éléments d’alliage – mais sur un seul traitement thermique (subsolvus). 
Pour quantifier, nous disposons de deux barreaux filés par composition expérimentale soit 10 
éprouvettes de déformation. Le CDM a décidé d’étudier l’influence de deux traitements 
thermiques différents soit 5 éprouvettes disponibles par traitement thermique. Ainsi, 3 essais 
de traction, 2 essais de fluage pour chacun des deux traitements thermiques étudiés ne 
permettent pas de doubler les essais ni d’avoir un panel d’essais très étoffé. Il s’est donc agi 
d’apporter un grand soin à la préparation des essais, aucun échec ne devant se produire et 
garder en tête que la comparaison des résultats des différentes nuances reste toute relative et 
que le choix ne peut se faire qu’après comparaison de l’ensemble des critères retenus dans le 
cahier des charges.  
 
L’objectif des essais mécaniques est comparatif. Il s’agit de choisir une composition. Pour ce 
faire, des essais mécaniques « basiques » sont réalisés sur les différentes nuances 
expérimentales. C’est sur cette base, complétée par les caractéristiques physiques, que la ou 
les compositions les plus performantes seront choisies.  
 
Le programme initial de caractérisation mécanique devait se faire uniquement sur les nuances 
traitées subsolvus en comparaison avec le N18, traité industriellement subsolvus. Il 
comprenait des essais de traction (20°C et 650°C, 1,7 10-3 s-1), des essais de fluage à 650°C 
sous 750 MPa, des essais de fatigue à 650°C, 0,5 Hz, Rε=0, ε=0,9 triangle ou sinus, des essais 
de propagation de fissures à 650°C, cycle 10-300-10(s) [Colin, 2001].  
 
Toutefois, étant donné le faible nombre d'éprouvettes et la difficulté à analyser les résultats 
sur poudres issues d'électrode tournante, SNECMA en accord avec CDM et ONERA décide 
de supprimer les essais de fatigue alors que les spécifications industrielles en fatigue étaient 
les plus ambitieuses. Il est noté que l'étude ne comprend aucun essai de fatigue et que le 
risque de choisir une nouvelle composition sans données de fatigue est totalement assumé par 



















R0,2(MPa) 1151 1075 970 1090 1020
Rm (MPa) 1558 1485 1480 1633 1530
EP (MPa) 407 410 510 543 510 
A% 21 25,9
R0,2 1034 940 925 1045 975 
Rm 1510 1278 1350 1351 1400
EP 476 338 425 306 425 
A% 20 24,2
R0,2 928 1020 
Rm 1170 1300 1222 1200
EP 242 
A% 21,3
t0,2 (h) 812 300 100[5] 50
tr (h) 5888 900[3]
t0,2 (h) 235 80 60[4] 30
tr (h) 900 200[4]/400[3]
t0,2 (h) 95 100[5] 45 40[4] 20
tr (h) 385 620[5]
120[4]/200[5]/ 
280[3]
t0,2 (h) 27 15 20[4] 15
tr (h) 86 50[4]/100[3]
t0,2 (h) 8 6 6 


















































[1] [Krueger, 1990], [2] [Krueger, 1992], [3] [Guédou, 1992], [4] [Ducrocq, 1988], [5] 
[Lautridou, 1994], [6] [Sansoz, 2000], [7] [Données Snecma]. 
 
Tableau 11 : Spécifications pour le nouveau superalliage dit "N19", orientations "Haute 




Les essais de traction doivent permettre de pouvoir comparer les limites d’élasticité (R0,2) des 
alliages expérimentaux et les Rm quand cela est possible. Il est bien évidemment difficile de 
conclure de manière comparative sur les allongements à rupture du fait de l’hétérogénéité des 
microstructures inhérentes au mode d’élaboration, comme cela sera développé dans le 
paragraphe 3.3. Les essais sont réalisés à 20, 650 et 700°C à 1,7 10-3 s-1. 
 
Les conditions initiales de sollicitation en fluage ont été modifiées. En effet, les conditions de 
650°C/750 MPa avaient été choisies pour permettre une comparaison des déformations 
plastiques atteintes au bout de 400h d’essai. Or, les essais réalisés selon ces paramètres par 
l’ONERA sur certaines nuances expérimentales ont fait apparaître des déformations trop 
faibles pour pouvoir discriminer les compositions. Il a donc été décidé d’élever la température 
de 50°C et de baisser la contrainte de 200 MPa. Les conditions d’essai sont donc : 700°C/550 
MPa. Toutefois, les déformations observées étant encore trop faibles, notamment sur un 
alliage CDM, les conditions ont été de nouveau modifiées pour la seconde phase de l’étude 
pour laquelle les essais de fluage ont été réalisés à 700°C sous 650 MPa.  
 
Les essais de propagation de fissure ont été menés sur des éprouvettes de type KBR. Snecma 
assure le traitement thermique des ébauches cylindriques, l’usinage des éprouvettes et réalise 
les essais. Deux types d'essais étaient initialement prévus à 650°C : un essai "cycle sinus" sans 
temps de maintien, à une fréquence de 0,5 Hz et un essai "trapèze 10-300-10" avec un temps 
de maintien de 300s. Du fait des retards d'approvisionnement, des difficultés à effectuer les 
traitements thermiques et l'usinage d'éprouvettes entaillées dans un délai très court, les 
conditions ont été modifiées et un essai double a été réalisé sur chacune des éprouvettes : à 
650°C, l'essai commence par le "cycle sinus" puis, une fois la droite de Paris ( mda C K
dN
= ∆ ) 
atteinte, on poursuit par l'essai "trapèze 10-300-10" avec R=0.  
 
Les schémas des éprouvettes utilisées pour les essais de traction, fluage et fissuration figurent 
en Annexe A2.  
 
 
3.2 Élaboration : des poudres jusqu'aux éprouvettes 
 
21 compositions expérimentales ainsi que deux compositions de référence, celles du N18 et 
du René 88, ont servi de base à l'élaboration des alliages expérimentaux et des alliages de 
référence, le N18 et le René 88. Dans la suite du propos, ces deux alliages de référence, 
élaborés selon la même voie que les alliages expérimentaux seront appelés N18-ET et 88-ET.  
À ce stade de développement, la voie industrielle (par Atomisation Argon, AA) n'est pas 
retenue pour des raisons économiques. Les 23 alliages ont donc été élaborés de manière 




3.2.1 Elaboration des poudres 
 
La mise au point de nuances expérimentales d'alliages MdP nécessite l'utilisation du procédé 
de pulvérisation par électrode tournante ("E.T."). Le procédé industriel de pulvérisation en 
tour "A.A." ("Atomisation Argon") est en effet trop lourd pour être mis en œuvre à ce stade de 
l'étude. 
L'ONERA réalise des coulées VIM (Vaccum Induction Melting), à partir des constituants 
chimiques purs ou pré-alliés (cf. Annexe A3). L'analyse chimique de la composition de 
chaque coulée est effectuée par spectrométrie d'absorption ICPAES (Inductively Coupled 
Plasma Atomic Emission Spectroscopy). Pour l'ensemble des nuances (CDM, ONERA), la 
composition mesurée est proche de la composition nominale. 
Deux lingots par nuance sont ensuite usinés sous forme de 2 électrodes adaptées au système 
de pulvérisation par électrode tournante (cf. Annexe A3). 
 
On obtient alors deux lots de poudres d'une masse totale de 1,2 kg qui sont systématiquement 
mélangés pour compenser les différences éventuelles de composition entre les lingots d'une 
même nuance. Les poudres tamisées ont une granulométrie de 75 µm en moyenne(tamisage 
entre 63 et 200 µm). Les grains de poudre obtenus sont à peu près sphériques. 
Une caractérisation en ATD (Analyse Thermique Différentielle) est ensuite effectuée par le 
CDM pour déterminer la température de solvus des γ' et l'intervalle de solidification de 
l'alliage (solidus et liquidus). L'estimation de la température de solvus de la phase γ' est 
déterminante pour la réalisation des barres filées et du traitement thermique. 
 
 
3.2.2 Densification des poudres 
 
L'objectif initial de SNECMA Moteurs était d'obtenir une microstructure grain fin, comme 
celle du N18. La densification devait donc se faire à une température inférieure à la 
température de solvus de manière à maintenir la distribution des précipités γ' primaires qui 
ancrent les joints de grains et contrôlent ainsi le grossissement des grains. La première 
difficulté a été le choix du mode de densification : compaction uniaxiale avant le filage ou 
filage seul. La deuxième difficulté rencontrée était la définition de la température de solvus. 
En effet, du fait de l'hétérogénéité de la composition chimique des poudres, l'ATD effectuée 
sur les poudres ne permet pas d'obtenir une valeur précise de la température de solvus mais 
plutôt une fourchette de températures (cf. 5.2.1). La température de solvus utilisée est donc 
une estimation faite à partir des résultats obtenus en ATD et des différents calculs permettant 
de l'évaluer. 
 
Plusieurs réunions SNECMA/ONERA/CdM et de nombreux essais ont été nécessaires avant 
de statuer sur le mode et la température de densification : les poudres sont mises sous gaine 
d'acier et filées à T=Tsolvus-25°C (filage subsolvus). Tous les filages sont effectués par 
l'ONERA. [Thomas, 2001b ; Snecma 2001]  
 Des difficultés de plusieurs type
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Figure 76 : Micrographies optiques des 
microstructures post-filage de l’alliage de 
référence 88-ET et des alliages 
expérimentaux MP1, AD5, AD7 et AD8. 
 
AD8  
De 3 à 6 ébauches cylindriques peuvent être prélevées dans une barre "petit diamètre" après 
écroûtage au tour et découpage. Le nombre d'ébauches potentielles varie en fonction de l'état 
de la barre filée et des dimensions des éprouvettes d'essais mécaniques. Les extrémités 
doivent être évitées dans le prélèvement des ébauches, notamment celle correspondant à la fin 
de filage, du fait de la présence d'acier sous forme de "doigt de gant", pénétrant au cœur de la 
barre filée. Le matériau étant rare, il est arrivé que nous prélevions une ébauche trop près de 
ce doigt de gant. Le résultat de l'essai de fluage correspondant a été quelque peu décevant 
(Figure 77) … Pour économiser de la matière, les observations microstructurales de l'état 
initial sont effectuées dans les parties non usinables et les essais de vieillissement sur les têtes 






Figure 77 : Essai de fluage sous 700 MPa à 700°C de l’alliage AD8 SUB. Rupture précoce en tête 
d’éprouvette due à la présence d’acier de la gaine dans l’éprouvette.  
 
En résumé, l'élaboration, pour chaque alliage, se déroule comme suit : 
- Coulée d'un lingot de 3,2kg environ par fusion et mélange par induction sous vide 
(VIM) des éléments purs constitutifs de l'alliage, 
- Contrôle de la composition chimique des lingots par spectrométrie d'émission 
atomique et dosage du carbone et du soufre par fusion oxydante et spectrométrie 
infrarouge, 
- Pulvérisation centrifuge à l'arc des lingots (pulvérisation par électrode tournante (ET), 
vitesse de rotation de 14250 tr/min), 
- Dosage de la teneur en oxygène des poudres, 
- Tamisage des poudres entre 63 et 200 µm [Colin, 2001], 
- Mise en container en acier inoxydable XC10, 
- Densification par extrusion (ou filage) sous presse, avec un rapport de filage de 8, une 
vitesse d'avancée du poinçon de 0,023m/s, à une température définie de 25°C en 
dessous de la température de solvus, 

























3.3 Validation de l'étude expérimentale 
 
Afin de valider les propriétés obtenues sur les nouveaux alliages, une comparaison est 
effectuée entre celles des alliages de référence élaborés et traités thermiquement suivant un 
protocole industriel (alliages 88-AA et N18 qu’on notera dorénavant N18-AA) et les alliages 
de même composition mais élaborés et traités de manière identique aux alliages 
expérimentaux (alliages 88-ET et N18-ET). Les deux procédés sont résumés dans le Tableau 
14.  
Après une présentation des caractéristiques de chacun des deux alliages de référence, nous 
comparons d’abord les microstructures obtenues après élaboration puis après traitement 
thermique complet. Nous établissons ensuite des critères de validité des essais mécaniques 
concernant les essais de traction et les essais de fluage effectués sur les alliages élaborés par 
Electrode Tournante d’une part et par Atomisation Argon d’autre part.  
 
3.3.1 Les alliages de référence de l’étude 
 
3.3.1.1 Le N18 
 
Le N18 a été développé dans le cadre d’une étude coopérative associant Imphy S.A, le Centre 
des Matériaux de l’Ecole des Mines de Paris, l’ONERA et SNECMA entre 1980 et 1985. La 
composition du N18 a été retenue pour la fabrication des disques du moteur M88. Ses 
caractéristiques mécaniques jusqu'à 650°C sont excellentes et sa vitesse de propagation de 
fissures en fatigue à 650°C se situe clairement au-dessous des seuils de sécurité. Cependant, 
sa teneur importante en Cr et Mo rend problématique sa stabilité à long terme vis-à-vis de la 
formation de phases topologiquement compactes (TCP, topologically close-packed phases) 
[Wlodek, 1992]. Par ailleurs, sa fraction volumique de γ' très élevée (≈55 %) porte sa 
température de solvus vers 1215°C [Guédou, 1992], réduisant la fenêtre de remise en solution 
à moins de 30°C (Ts=1190°C), ce qui rend difficile le grossissement de grain par 
recristallisation dans le domaine monophasé. 
 
La procédure d’élaboration peut se décomposer en 3 étapes successives [Lautridou, 1994] : 
 
1- élaboration : obtention de poudres par atomisation par argon (MdP). Des inclusions de 
céramique peuvent être entraînées pendant cette étape. Pour éviter la présence de ces 
inclusions, deux tamisages fins (<75 µm) sont réalisés après l'atomisation et permettent 
d'atteindre un faible taux de l’ordre de 20 inclusions par kilogramme [Guédou, 1992], 
2- consolidation : densification par filage isotherme à 1120°C, 
3- mise en forme des ébauches de disques : forgeage isotherme à 1120°C. 
 
Le traitement thermique standard industriel du N18 consiste en une remise en solution 
subsolvus (Ts-25°C) suivie d'un refroidissement contrôlé jusqu'à l'ambiante et de deux 
traitements de revenus : 
 
- Remise en solution partielle : 1165°C/ 4h  
- Refroidissement à 100°C/min 
- Revenus : 700°C/24h puis 800°C/4h  
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La taille de grain résultante est de l'ordre de 5 à 11 µm. Selon les auteurs, la fraction 
volumique de phase γ' varie entre 55 et 61%. D'après Wlodek et al. [1992], elle se répartit de 
la façon suivante entre les trois types de précipités :  
- γ’ primaires (γ'I) Fv= 17 %, 
- γ’ secondaires (γ'II) Fv = 34 %, 
- γ’ tertiaires (γ'III) Fv = 10 %. 
 
Ces mêmes auteurs [Wlodek, 1992] ont analysé la composition relative de chacune des 
phases et de la matrice et déterminé la taille moyenne de chaque population de précipités de 
phase γ'. Leurs résultats sont présentés dans le Tableau 12 : 
- γ' primaires : de 1 à 5 µm selon les auteurs, 
- γ' secondaires : de 200 à 500 nm, 
- γ' tertiaires : de 10 à 50 nm. 
 
 
Tableau 12 : Composition chimique en % atomique de la matrice et des précipités 
durcissants (d’après Wlodek et al. [1992]). 
 
Les données concernant la taille des précipités γ’ diffèrent selon les auteurs. Mosser et al. 
[1993] distinguent des précipités γ'II de 300 nm. Pour Chassaigne [1997], les plus gros 
précipités γ'II mesurent à peine plus de 150 nm dans la microstructure de coeur. La 
microstructure de coeur testée par Sansoz [2000], possède des précipités γ'I légèrement 
supérieurs à 5 µm et la taille des précipités γ'II est approximativement de 300 nm à 350 nm. 
Ces résultats soulignent la difficulté, pour l'industriel, de préserver une bonne reproductibilité 
de la microstructure dans chaque pièce. 
 
Pour permettre une amélioration de la tenue en fluage et en propagation de fissure en fatigue 
fluage, notamment en périphérie de disque, Lautridou [1994] s’intéresse dès le début des 
années 90 à un traitement thermique supersolvus « gros grain » : 
- Remise en solution totale : 1200°C/ 2h, 
- Refroidissement 80°C/min, 
- Revenus : 700°C/24h puis 800°C/4h.  
 
La taille de grain résultante varie de 50 µm [Sansoz, 2000] à 60 µm [Lautridou, 1994]. Les 
précipités secondaires, dont la taille dépend majoritairement de la vitesse de refroidissement, 
ont une taille de l’ordre de 250 nm, ce qui est cohérent avec celle de 210 nm obtenue après 
une vitesse de 100°C/min dans le cadre du traitement subsolvus.  





Figure 78 : Traitement industriel standard subsolvus 
(grains fins) et traitement supersolvus (gros grains) du 
N18 [Sansoz, 2000]. 
 
3.3.1.2 Le René 88 
 
Le René 88 DT a été développé par Krueger pour General Electric [Krueger, 1990], lors 
d'une recherche programmée sur quatre ans. Les objectifs de cette étude étaient de réduire de 
50% la vitesse de propagation de fissures en fatigue oligocyclique, d'améliorer la tenue en 
fluage à 750°C et d'augmenter la contrainte à rupture par rapport au René 95 avec une 
réduction maximale de 10% de la limite d'élasticité. Vingt-trois nuances expérimentales 
avaient été étudiées. L'étude a été menée en plusieurs étapes. La phase expérimentale 
concluait qu'un traitement supersolvus et une fraction faible à moyenne de γ'II étaient 
nécessaires pour atteindre les objectifs visés i.e. les meilleures performances en propagation 
de fissure ainsi qu'une meilleure résistance à la fissuration lors de la trempe. Des alliages 
contenant une fraction plus importante de γ' auraient une meilleure tenue en fluage et en 
traction ainsi qu'une meilleure résistance à la propagation de fissure mais seraient plus 
sensibles à la fissuration lors de la trempe. Les critères déterminants pour les inventeurs du 
René 88 DT ont donc été la résistance à la fissuration lors de la trempe ainsi que la densité de 
l'alliage (environ 8,3).  
 
Le René 88 se caractérise par une bonne résistance à la fatigue oligocyclique à 650°C qui est 
attribuée à une taille de grain relativement grande (15 à 30 µm) et à une fraction massique de 
la phase γ' faible à moyenne (42,5% en masse) [Wlodek, 1992 ; Huron, 2000]. Cette fraction 
massique modérée de la phase γ' est considérée comme déterminante dans la résistance à la 
fissuration lors de la trempe. La microstructure de cet alliage est stable au regard de la 
précipitation des phases TCP. La phase σ n'est pas observée et la phase µ précipite pour des 
conditions de vieillissement sévères : Wlodek la met en évidence après un vieillissement de 
6300 heures mené à 760°C sous une contrainte de 276 MPa. 
 
Des changements sensibles sont à noter entre les compositions du René 95 et le René 88. Le 
taux de niobium a ainsi été diminué car il semble que la substitution d'aluminium par le 
niobium au-delà d'une certaine valeur augmente la sensibilité à la fissuration lors de la trempe 
[Krueger, 1992c] et la teneur en cobalt a été réévaluée à la hausse pour diminuer cette 
sensibilité.   
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Les seules données mécaniques concernant le René 88 proviennent du brevet déposé pour ce 
matériau (Tableau 13). De ce fait, le CDM et la Snecma ont décidé de mener une étude 
microstructurale et mécanique sur deux galets numérotés 144 et 165 d’un matériau 
représentatif du René 88 industriel utilisé par GE. Afin de le distinguer, il est dénommé 88-
AA.  
 
Les poudres utilisées ont été pulvérisées en tour ("atomisation argon"). Le tamisage a été 
effectué pour obtenir une granulométrie moyenne de 53 µm. Le filage et le forgeage, ce 
dernier à une vitesse constante de 2.10-3 s-1, ont été réalisés à une température subsolvus de 
1050°C après un maintien de 40 min à 1060°C [Ponnelle, 2002], par Snecma. 
 
Suite à l'optimisation des paramètres de compactage et filage, la gamme appliquée à la barre 
165 est très proche de la gamme industrielle, et donc sensée être représentative de l'état de 
l'alliage élaboré dans les conditions industrielles standards. La seule différence avec la gamme 
optimale porte sur la vitesse de filage. La comparaison microstructurale de cette barre avec la 
gamme optimale a été réalisée et permet de conclure à une équivalence de matériau. La barre 
144 a présenté une fissuration lors de son filage, l'origine de cette fissuration remontant au 
compactage du containeur.  
La chute de barre 165 a donc été considérée comme représentative de l'alliage René 88 
industriel pour notre étude [Ponnelle, 2002].  
 





























 (% at.) 
54,47 12,39 14,92 3,79 0 9,03 5,09 0 0,14 700 780 180 
N18-ET  
(% at.) 
54,89 12,02 14,84 3,78 0 9,06 5,09 0 0,14 700 800 300 
René88 
(% at.) 
55,88 17,89 12,83 2,42 1,27 4,53 4,49 0,44 0 1500 800 200 
88-AA 
(% at.) 





17,85 12,5 2,42 1,26 4,79 4,61 0,44 0 2100 900 300 
 
Tableau 13 : Compositions atomiques des alliages N18-AA [Ducrocq, 1992], René 88 [Krueger, 





3.3.2 Caractérisation microstructurale 
 
3.3.2.1 Microstructure initiale 
 
Les deux principales différences dans l’élaboration sont d’une part, le mode d’obtention des 
poudres (Atomisation Argon vs Electrode Tournante), d’autre part le mode de densification, 
un seul filage étant réalisé dans le cas de l’étude. Les étapes de chacun des deux procédés 
d’élaboration sont listées dans le Tableau 14. 
 
Procédé « Atomisation Argon » Procédé « Electrode Tournante » 
- Mélange et fusion par induction sous 
vide (VIM) des éléments purs ou pré-
alliés, obtention de lingots, 
- Pulvérisation des lingots par 
atomisation argon, 
- Tamisage des poudres < 53 µm, 
- Mise en container (acier inox), 
- Compaction isostatique à chaud, 
- Filage, 
- Forgeage isotherme. 
 
 
- Mélange et fusion par induction sous 
vide (VIM) des éléments purs ou pré-
alliés, obtention de lingots, 
- Pulvérisation des lingots par électrode 
tournante, 
- Tamisage des poudres entre 63 et 200 
µm, 
- Mise en container (acier XC10), 
- Filage. 
 
Tableau 14 : Procédés d’élaboration étudiés. 
 
L’atomisation argon (AA) consiste à faire éclater par un jet de gaz haute pression le mélange 
pré-allié en fusion. Les gouttelettes formées sont refroidies très rapidement et récupérées en 
bas de la tour d'atomisation. A contrario, dans le cadre de la technique de l’électrode 
tournante, le mélange métallique pré-allié n’est fondu que localement, en pointe de l’électrode 
et les gouttelettes de liquide sont éjectées par force centrifuge. Les lingots ayant une 
composition chimique hétérogène,  les poudres obtenues par électrode tournante seront de 
composition plus hétérogène que celles obtenues par atomisation argon.  
Les micrographies de l’alliage 88-AA et de l’alliage 88-ET après élaboration (Figure 79 et 
Figure 80) permettent de visualiser les conséquences de l’hétérogénéité de composition sur la 
microstructure. 
 
Dans le cas de l’alliage 88-AA, nous observons en effet une microstructure assez homogène 
tant en taille de grain qu’en répartition des précipités primaires de la phase γ’. En revanche, 
nous pouvons distinguer une microstructure beaucoup moins homogène dans le cas de 
l’alliage 88-ET qui présente deux grands types de zones différentes : la première caractérisée 
par une petite taille de grain et une forte fraction de précipités primaires γ’, l’autre caractérisée 
par une plus grande taille de grain et une plus faible fraction de γ'I. 
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Figure 80 : Micrographie 
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Figure 83 : Schématisation de la microstructure hétérogène de l’alliage 
88-ET après filage. 
 
 
A la périphérie des zones subsolvus, on observe une zone de transition dite « zone de peau » 
de 5 à 15 µm d’épaisseur, pauvre en γ' primaires et composée de grains de taille intermédiaire 
(10 µm environ).  
On observe également une forte concentration de précipités γ' et de carbures aux anciens 
joints des grains de poudre. Il apparaît également un second niveau d'hétérogénéité, celle de la 
taille de grain, au sein de chacune des zones. Les caractéristiques de chacune des deux zones 
sont rappelées dans le Tableau 15.  
 
 
Tableau 15 : Caractéristiques de chacune des zones de l’alliage 88-ET. 
  
Zone « supersolvus » Zone « subsolvus » 
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3.3.2.2 Microstructure après traitement thermique 
 
Nous avons pu observer au paragraphe précédent la microstructure de l’alliage 88-ET après 
élaboration par Electrode Tournante puis densification par filage. La microstructure 
apparaissait fortement hétérogène mettant en évidence le rôle clé du mode d’élaboration (AA 
vs ET).  
Nous nous intéressons ici à la microstructure après les deux traitements thermiques complets 
(remise en solution, trempe, revenu) subsolvus et supersolvus des alliages 88-AA et 88-ET 
d’une part et après le traitement subsolvus des alliages N18-AA et N18-ET d’autre part.  
Le traitement thermique subsolvus découle du traitement industriel standard appliqué au N18-
AA. Le traitement thermique supersolvus est celui appliqué industriellement à l’alliage 88-
AA [Wlodek, 1996]. Les trois étapes de chacun des deux traitements sont présentées dans le 
Tableau 16. 
L’influence des paramètres du traitement thermique sur les propriétés ainsi que le choix des 
traitements thermiques de l’étude sont étudiés dans le chapitre 4.  
 
 


















3.3.2.2.1 Traitement thermique subsolvus 
 
Après le traitement subsolvus, on  note les caractéristiques suivantes :  
Alliage 88-AA (Figure 85 et Figure 87) :  
- une microstructure fortement maclée, 
- une taille de grain relativement homogène même si des zones de gros grains (∅ > 10 µm) 
sont observées localement, 
- des précipités γ’ primaires majoritairement intergranulaires, 
- des précipités γ’ secondaires de forme sphérique à cuboïdale (∅ ≈100-150 nm), 
- des précipités γ’ tertiaires sphériques (∅ ≈40 nm) entre les précipités secondaires.  
 
Alliage 88-ET (Figure 86 et Figure 88):  
- une microstructure fortement hétérogène : 
 
o les anciens joints de poudre restent bien visibles et définissent des zones à 
l’intérieur desquelles on observe des grains de petite taille ainsi qu’une forte 
précipitation γ’ primaire intragranulaire, 
o des zones où les grains ont crû (5 µm) et dans lesquels on observe quelques 
macles, 
 
- des précipités γ’ primaires intergranulaires ET intragranulaires, 
- des précipités γ’ secondaires de forme sphérique à cuboïdale (∅ ≈100-150 nm), 
- des précipités γ’ tertiaires sphériques (∅ ≈40 nm) entre les précipités secondaires.  
 
On constate donc une plus forte hétérogénéité de microstructure à l’échelle de la taille de 
grain et des précipités γ’ primaires sur l’alliage 88-ET par rapport à l’alliage 88-AA. La 
microstructure à l’échelle des précipités γ’ secondaires et tertiaires est identique, hormis 
autour des précipités γ’ primaires intragranulaires dans l’alliage 88-ET où l’on constate un 
appauvrissement en précipités γ’ tertiaires (Figure 88). 
Par comparaison avec la microstructure après filage (Figure 82), on note que le traitement 
thermique subsolvus conduit à une amélioration de l’homogénéité de la microstructure de 
l’alliage 88-ET mais que les limites de grains de poudres restent toutefois bien visibles dans 
beaucoup de zones. On distingue encore les deux zones « sub » et « supersolvus » même si les 
différences de tailles de grain notamment sont moins marquées. La microstructure des zones 
« supersolvus » de l’alliage 88-ET est comparable à celle de l’alliage 88-AA traité 
supersolvus.  
Par ailleurs, on observe une microstructure homogène de l’alliage N18-ET traité subsolvus, 
très comparable à celle de l’alliage N18-AA (Figure 90 à Figure 93). 
L’hétérogénéité de microstructure est nettement plus marquée, après le traitement subsolvus, 
sur l’alliage 88-ET que sur le N18-ET et que sur l’ensemble des nuances expérimentales 
élaborées par électrode tournante et filage (voir par exemple Figure 89, la micrographie de 
l’alliage expérimental MP1).  
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Figure 98 : Micrographie MEB (électrons 
rétrodiffusés) de l’alliage N18-AA traité 
supersolvus [Sansoz, 2000]. 
 
 
Taille de grain 
(µm) 
88-AA 88-ET N18-AA N18-ET 
TT SUB 5 6 5 à 11 5 
TT SUPER 15 15 50 à 60 TT non testé 
Tableau 17 : Taille de grain en µm des différents alliages de référence pour les deux traitements 
thermiques étudiés. [Wlodek, 1992 ; Lautridou 1994 ; Sansoz 2000] 
 
 
 N18 88 MP1 
élaboration AA ET AA ET Visée Mesurée 
(ET) 
[C] 700 790 2100 1900 1200 1230 
Tableau 18 : Taux de carbone en ppm atomique pour chaque alliage selon son mode d’élaboration. 
Pour MP1, la concentration « visée » est la concentration théorique, la concentration « mesurée » est 






3.3.2.2.3 Conclusion de la caractérisation microstructurale 
 
Si l’on considère les concentrations en carbone des différents alliages, on observe un taux 
élevé pour l’alliage 88, un taux faible pour le N18 et un taux intermédiaire pour les alliages 
expérimentaux (Tableau 18).  
On constate d’une part qu’un traitement thermique subsolvus, effectué après une élaboration 
par Electrode Tournante, ne suffit pas à homogénéiser la microstructure de l’alliage présentant 
un fort taux de carbone, contrairement au même traitement thermique effectué après une 
élaboration par Atomisation Argon. En revanche, les microstructures des alliages présentant 
une concentration de carbone faible sont homogénéisées après un traitement thermique 
subsolvus soit après une élaboration par Atomisation Argon soit par Electrode Tournante. 
Pour les concentrations intermédiaires, on peut donc prévoir que la microstructure sera plus 
homogène après élaboration par Atomisation Argon qu’après élaboration par Electrode 
Tournante. On constate d’autre part que pour un traitement thermique supersolvus, les 
microstructures sont homogénéisées quel que soit le taux de carbone. En revanche, dans les 
cas des alliages à faible concentration en carbone, on observe un important grossissement de 
la taille de grain contrairement aux alliages à taux de carbone fort ou intermédiaire ce qui est 
généralement rapporté dans la littérature [Sims, 1987] : le carbone, qui précipite sous forme 
de carbures, joue un rôle important dans l’ancrage des joints de grain (cf. 2.1.3.1.).  
Rappelons que la composition du René 88 a été optimisée pour un traitement thermique 
supersolvus, passant notamment par une forte concentration de carbone pour éviter une 
croissance excessive de la taille de grain – et par voie de conséquence une baisse des 
propriétés mécaniques notamment en traction et fatigue.  
 
Si l’on compare les microstructures correspondant aux deux modes d’élaboration, après 
traitement thermique, nous constatons que :  
- le traitement thermique homogénéise la microstructure après élaboration par Electrode 
Tournante, de manière satisfaisante si l’on compare à la microstructure obtenue après une 
élaboration par Atomisation Argon, excepté dans le cas du traitement thermique subsolvus 
appliqué à l’alliage 88-ET, 
- les tailles de grain sont équivalentes,  
- les populations de γ’ secondaires et tertiaires sont équivalentes en termes de taille et de 
forme, quel que soit le traitement thermique appliqué, 
- après le traitement thermique subsolvus, l’alliage 88-ET comprend plus de précipités 
primaires intragranulaires que l’alliage 88-AA.  
 
 
En conclusion, après le traitement thermique, les microstructures des alliages de 
référence sont comparables entre les deux modes d’élaboration (AA et ET) excepté pour 








Des essais de traction ont été réalisés dans les mêmes conditions sur les alliages 88-ET et 88-
AA. Les essais ont été réalisés à 1,7 10-3 s-1 à 20°C, 650°C et 700°C. Les deux traitements 
thermiques ont été testés. Sur les graphes ci-après (Figure 99 à Figure 101) les courbes des 
deux alliages pour chacune des températures sont présentées.  
Sur chaque graphe, les résultats pour les deux traitements thermiques sont présentés. Les 
courbes en rouge correspondent au traitement thermique supersolvus (SUPER), les courbes en 
bleu au traitement thermique subsolvus (SUB). Les courbes en traits gras correspondent à 
l’alliage 88-ET (voie expérimentale). Les courbes en traits fins correspondent à l’alliage 88-
AA (voie industrielle).  
Nous nous attachons ici à comparer les résultats obtenus pour les deux voies d’élaboration et 
ce, pour chaque traitement thermique. L’influence du traitement thermique sur les propriétés 
mécaniques sera étudiée dans le chapitre 4.  
On constate tout d'abord l'homogénéité des résultats entre l'alliage 88-AA issu d'une 
pulvérisation par "atomisation argon" (AA) et l’alliage 88-ET issue d'une pulvérisation par 
"électrode tournante" (ET).  
A 20°C, les courbes correspondant au traitement thermique SUB sont superposées pour les 
alliages AA et ET. Pour le traitement SUPER, on constate, tant dans le domaine élastique que 
dans le domaine plastique, un comportement identique, l’écrouissage étant légèrement 
inférieur et la ductilité légèrement supérieure dans le cas de l’alliage 88-ET.  
A 650°C et 700°C, on observe un phénomène identique concernant les alliages traités SUB : 
les courbes sont superposées jusqu’à environ 5% de déformation, il y a ensuite un 
décrochement de la courbe correspondant à l’alliage 88-AA. Ce comportement n’est pas 
observé dans le cas de l’alliage 88-AA traité supersolvus. Cette différence résulte du fait que 
les éprouvettes d’essais de l’alliage 88-AA ne proviennent pas du même galet forgé pour le 
traitement subsolvus d’une part et pour le traitement supersolvus d’autre part. En effet, les 
essais portant sur le traitement subsolvus ont été effectués au CDM sur des éprouvettes 
usinées après découpage dans le galet issu du forgeage de la barre 144 qui a présenté une 
fissuration lors de son filage, l'origine de cette fissuration remontant au compactage du 
containeur (cf. 3.3.1.2).  
Les essais portant sur le traitement supersolvus ont été réalisés par Snecma sur des 
éprouvettes provenant d’un autre galet issu de la barre 165, après optimisation des paramètres 
de compactage et de filage, ne présentant pas de fissuration [Ponnelle, 2002].  
A 650°C et 700°C, concernant le traitement thermique supersolvus :  
- A 700°C, l’allure des courbes est identique même si le durcissement est légèrement inférieur 
pour l’alliage 88-ET, 
- A 650°C, on observe une rupture fragile précoce de l’alliage 88-ET et les parties plastiques 
des courbes des deux alliages AA et ET ne se superposent pas. On peut supposer un défaut ou 




Figure 99 : Courbe conventionnelle de 
traction à 20°C, 1,7 10-3 s-1. (Données 
extensomètre) 
Figure 100 : Courbe conventionnelle de 




Figure 101 : Courbe conventionnelle de 




Si l’on compare les deux traitements thermiques, on observe que les limites d'élasticité à 0,2% 
des alliages traités subsolvus sont meilleures que celles des alliages traités supersolvus et ce 
aux trois températures d'essais ; la microstructure "petit grain" présente logiquement une 
meilleure limite d'élasticité que la microstructure "gros grain".  
À température ambiante, la résistance maximale des alliages à "petit grain" est supérieure à 
celle des alliages à "gros grain". Toutefois, on observe une inversion des données à haute 
température : à 650°C, les valeurs de Rm sont identiques pour les deux traitements thermiques 
et à 700°C, les valeurs obtenues sur la microstructure "gros grain" sont supérieures à celles 






Tableau 19 : Récapitulatif des valeurs des limites d’élasticité, des contraintes maximales (en MPa) et 
des allongements à rupture (en %)  pour les alliages 88-AA et 88-ET, pour chacun des deux 
traitements thermiques étudiés. 
 
 
Afin de comparer de manière quantitative les résultats obtenus sur les deux modes 
d’élaboration, on décide de comparer les valeurs des limites d’élasticité à 0,2% (Tableau 19). 
Il s’agit d’une valeur caractéristique facilement comparable d’un alliage à l’autre et très 
reproductible. On décide d’un critère arbitraire de 5% de différence entre les deux modes 
d’élaboration afin de valider la pertinence des résultats obtenus sur l’alliage élaboré par 
électrode tournante. 
Même s’il est plus difficile de comparer les valeurs des Rm ici, du fait de la fissuration de trois 
éprouvettes, nous procédons au même type de calcul comparatif en conservant le même 
critère arbitraire de 5%.  
Les résultats sont trop dispersés sur l’allongement à rupture pour pouvoir être comparés. On 
constate une bonne ductilité de manière générale ce qui semble démontrer une bonne 
densification par la procédure expérimentale.  
 
Les valeurs de R0,2 et Rm de l’alliage 88-AA sont toujours supérieures à celle de l’alliage 88-
ET, quel que soit le traitement thermique considéré, subsolvus ou supersolvus, excepté pour le 
Rm obtenu à 650°C pour un traitement subsolvus où la valeur est supérieure pour l’alliage 88-
ET. Le critère de validité est établi en considérant un delta inférieur ou égal à 5%. Les 
différences calculées s’échelonnent entre 0,1 et 3,8%.  
  
20°C 88-AA SUB 88-ET SUB ∆R (%) 88-AA SUPER 88-ET SUPER ∆R (%)
R0,2 1226 1208 1,5 1110 1093 1,5
Rm 1627 1618 0,6 1578 1544 2,2
A% 21 18 22 32
650°C 88-AA SUB 88-ET SUB ∆R (%) 88-AA SUPER 88-ET SUPER ∆R (%)
R0,2 1089 1080 0,8 1036 1003 3,2
Rm 1409 1445 2,6 1458 1436 1,5
A% 27 25 22 14
700°C 88-AASUB 88-ET SUB ∆R (%) 88-AA SUPER 88-ET SUPER ∆R (%)
R0,2 1072 1063 0,8 1013 975 3,8
Rm 1242 1224 1,4 1321 1320 0,1





Des essais de fluage ont été menés sur les alliages 88-AA et 88-ET dans les mêmes 
conditions, soit sous 550 MPa à 700°C, après chacun des deux traitements thermiques 
étudiés (subsolvus et supersolvus).  
Initialement, les conditions d’essais de fluage avaient été établies pour permettre de comparer 
les déformations plastiques atteintes au bout de 400h. Les essais devaient donc être 
interrompus vers 500h. Ce fut le cas pour l’essai mené sur l’alliage N18-ET (testé uniquement 
après un traitement subsolvus). En revanche, les essais sur les alliages 88-AA et 88-ET ont été 
poursuivis au-delà de 400h. En effet, l’essai réalisé, en premier dans l’ordre chronologique, 
dans les mêmes conditions sur une des nuances expérimentales (MP1), montrait une 
déformation quasi nulle après 500h. De ce fait, nous avons décidé de prolonger cet essai ainsi 
que ceux portant sur les alliages 88-AA et 88-ET jusqu’à rupture, dans la mesure du possible.  
Nous présentons ici les résultats obtenus d’abord après un traitement subsolvus puis après un 
traitement supersolvus. 
Afin de procéder à une comparaison entre les alliages AA et ET, hormis l’allure des courbes 
de déformation, nous comparons les durées pour obtenir une déformation plastique de 0,2% 
(t0,2) et la vitesse à cette déformation (v0,2). Nous comparons également les déformations 
plastiques à 400h et les temps à rupture, quand ils sont disponibles.   
 
3.3.3.2.1 Après un traitement subsolvus 
 
Les courbes correspondant aux alliages traités subsolvus, 88-ET, 88-AA et N18-ET sont 
présentées sur la Figure 102. L’essai sur le N18-ET – mené à l’ONERA - a été interrompu à 
500h, l’étude prévoyant initialement une comparaison des alliages sur un temps court de 
fluage. Sur la Figure 102a, la courbe de déformation jusqu’à rupture du N18-AA est 
présentée. Un zoom sur les 600 premières heures des essais correspond à la Figure 102b.  
Les courbes correspondant aux alliages 88-ET et 88-AA sont très proches jusqu’à 600h. Le 
fluage tertiaire est ensuite beaucoup plus long et progressif dans le cas de l’alliage 88-ET. La 
vitesse de déformation à un temps donné est légèrement supérieure pour l’alliage 88-AA en 
comparaison de l’alliage 88-ET. Les temps à rupture ne sont pas si différents (1235h pour 
AA, 1970h pour ET) même si les performances de l’alliage ET sont meilleures : temps à 
rupture et ductilité supérieures.  
Il ne faut pas oublier que l’essai correspondant à l’alliage 88-AA a été mené sur une 
éprouvette provenant d’un galet fissuré (cf. 3.3.3.1). D’autre part, nous ne disposons que d’un 
seul essai par lot de matière et on ne peut donc pas présager la reproductibilité des résultats. 
 
On constate que les performances des alliages 88, quel que soit le mode d’élaboration, sont 
supérieures à celle de l’alliage N18, alors que la composition de l’alliage 88 est optimisée, 
dans le cas du René 88, pour un traitement supersolvus. A mode d’élaboration équivalent 
(ET), les vitesses de déformation, pour un temps donné, sont plus faibles dans le cas de 







Figure 102 : (a) Courbe de déformation plastique en fonction du temps obtenue en fluage à 
700°C sous 550 MPa pour les alliages 88-AA, 88-ET et N18-ET traités subsolvus, (b) Zoom 


































































Figure 103 : (a) Courbe de déformation plastique en fonction du temps obtenue en 
fluage à 700°C sous 550 MPa pour les alliages 88-AA, 88-ET traités supersolvus et 
N18-ET traité subsolvus, (b) Zoom des 600 premières heures d’essai.  
 
Tableau 20 : Valeurs caractéristiques en fluage des alliages 88 et N18 après traitements thermiques 























































88-ET SUB 88-AA SUB 88-ET SUPER 88-AA SUPER N18-ET
t0,2 (h) 585 600 150 1200 340
v0,2 (s-1) 1 E-09 5 E-09 <1E-09 1 E-09 3,5 E-09
def 400h (%) 0,125 0,04 0,3 0,05 0,27




Sur la Figure 103 correspondant aux résultats en fluage des nuances 88-AA et 88-ET après un 
traitement supersolvus, les résultats pour la nuance N18-ET – ainsi que la courbe complète 
en déformation du N18-AA- sont aussi présentés afin de comparer les performances en fluage 
des deux alliages pris comme référence, le N18 d’une part, le René 88 d’autre part. Pour 
rappel, le N18-ET et le N18-AA sont traités subsolvus.  
 
On note tout d’abord des vitesses de déformation clairement inférieures pour les deux alliages 
88, traités supersolvus, par rapport à celle du N18-ET (Tableau 20). L’effet de la taille de 
grain est ici notable : 5 µm pour le N18-ET subsolvus, 15 µm pour les alliages 88 
supersolvus.  
La courbe correspondant à l’alliage 88-ET présente un décrochement vers 1100h. Ceci est dû 
à la remise en charge effectuée sur l’éprouvette suite à un dysfonctionnement du four 
conduisant à l’interruption de l’essai. Malgré cela, comme pour le traitement subsolvus, les 
résultats sont meilleurs pour l’alliage 88-ET que pour l’alliage 88-AA : temps à rupture 
supérieur, vitesse de déformation inférieure. A contrario, jusqu’à 2700h, la déformation 
plastique de l’alliage 88-AA reste toujours inférieure à celle de l’alliage 88-ET. Le fluage 
tertiaire est beaucoup plus long et progressif dans le cas de l’alliage 88-ET.  
 
3.3.3.2.3 Conclusion de la caractérisation mécanique 
 
Les résultats obtenus sur l’alliage 88-ET, tant après un traitement subsolvus qu’après un 
traitement supersolvus, démontrent la qualité de la densification par électrode tournante ce qui 
conduit à des résultats en termes de fluage tout à fait représentatifs, comparativement à 
l’alliage 88-AA. 
Nous avons vu précédemment que la microstructure de l’alliage 88-ET restait 
particulièrement inhomogène après un traitement subsolvus, contrairement à l’alliage N18-ET 
par exemple, et à tous les autres alliages expérimentaux de l’étude comme nous le verrons 
dans le chapitre 5. Malgré cela, les résultats sont pertinents, démontrant l’influence 
prépondérante de la composition et de la qualité de la densification sur les propriétés en 
traction et en fluage.  
Les résultats obtenus sur les alliages de référence issus des deux modes de pulvérisation 
traités (AA ou ET) sont proches, notamment en traction où les différences, concernant la 
limite d’élasticité et la résistance maximale, sont inférieurs à 5%. En fluage, les résultats 
obtenus sur l’alliage 88-AA semblent confirmer la fissuration initiale lors de son filage (cf. 
3.3.1.2). Si l’on compare le temps à rupture obtenu sur l’alliage 88-ET à celui du René88-DT 
en fluage sous 550 MPa à 700°C (Tableau 11) on conclue à une bonne concordance des 
résultats.  
Ainsi, les résultats obtenus sur les alliages expérimentaux développés dans notre étude 
(et issus d’une pulvérisation par électrode tournante) pourront être directement 
comparés aux alliages de référence et une projection des résultats après élaboration 
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Dans cette étude, le N18 et le René 88 ont été choisis comme alliages de référence. Leurs 
traitements thermiques industriels ne sont pas identiques et diffèrent notamment par leur 
température de remise en solution qui est inférieure à celle du solvus de la phase γ’ dans le cas 
du N18 (remise en solution subsolvus), et supérieure dans le cas du René 88 (remise en 
solution supersolvus). Nous avons pu constater sommairement dans le chapitre 3 (cf. 3.3.) 
l’impact différent des traitements thermiques sur la microstructure des alliages et par delà sur 
leurs propriétés mécaniques.  
 
Il s’agit tout d’abord dans ce chapitre de mieux comprendre l’influence du traitement 
thermique sur la microstructure et les propriétés mécaniques.  
Le traitement thermique comprend trois étapes successives : la remise en solution, la trempe, 
le revenu. Il est donc primordial de comprendre l'influence des paramètres liés à ces trois 
étapes : la température et la durée de la remise en solution, la vitesse de refroidissement, et 
la température et la durée du revenu sur la microstructure d'une part et sur les propriétés 
mécaniques d'autre part. 
Industriellement, la remise en solution est soit subsolvus soit supersolvus. La trempe est 
réalisée par immersion dans un bain d'huile souvent précédée d'un refroidissement à l'air 
pulsé. En laboratoire, la vitesse de refroidissement est contrôlée afin de s'approcher au mieux 
des conditions industrielles. Le revenu est effectué à des températures comprises entre 650 et 
850°C. Il peut être simple ou double. 
 
Il s’agit ensuite de valider les traitements thermiques optimaux à appliquer aux nuances 
expérimentales après élaboration, dans le cadre de cette étude de développement d’un 
nouveau superalliage aux propriétés améliorées en comparaison de celles du N18.  
Les traitements thermiques du N18 et du René 88 (Tableau 21) nous servent de référence, 
comme leurs compositions ont servi de référence pour la formulation des nouvelles 
compositions.  
 
 Remise en solution Refroidissement Revenu 















Tableau 21 : Traitements thermiques appliqués industriellement au René 88 et au N18. 
 
Les résultats exposés ici s'appuient d'une part sur ceux présents dans la littérature, d'autre part 
sur l'étude réalisée au Centre des Matériaux sur l'alliage 88-AA - un galet forgé d'alliage 88 
n'ayant subi aucun traitement thermique ultérieur a été fourni par Snecma [Ponnelle, 2002] - 
de composition identique au René 88 [Krueger, 1990] et sur l’alliage 88-ET, élaboré par 
Electrode Tournante comme les alliages expérimentaux.  
 
Dans la suite du propos, nous distinguerons le traitement de la remise en solution : l'utilisation 
du terme "traitement supersolvus" par exemple indiquera que l'ensemble des trois étapes a été 
effectué alors que l'utilisation de "remise en solution supersolvus" indiquera que seules les 




4.1 Influence de la température de remise en solution 
 
 
Le traitement de remise en solution permet d'homogénéiser la microstructure de γ', formée au 
cours de l’élaboration – de la fin de la solidification jusqu’au refroidissement après forgeage, 
présente notamment aux joints de grain sous forme de gros précipités. Ces précipités sont 
partiellement ou totalement dissous en fonction de la température appliquée, supérieure ou 
inférieure à leur température de solvus (Ts). On distingue donc deux grands types de remise 
en solution :  
 
- Le traitement subsolvus effectué en deçà de la température de solvus de la phase γ' (Ts). 
Dans ce cas, seule une fraction de la phase γ' précipitée lors du forgeage est dissoute : il y 
a remise en solution partielle. La population encore présente, majoritairement 
intergranulaire, est dite primaire. Elle se présente sous forme de précipités massifs de 
taille comprise entre 500 nm et 2 µm qui ancrent les joints de grain et empêchent 
l'augmentation excessive de la taille de grain. On parle alors d'alliages "grain fin". La 
fraction de phase γ' remise en solution précipite de façon plus fine et homogène lors du 
refroidissement.  
- Le traitement supersolvus effectué au-delà de la température de solvus de la phase γ' (Ts) 
et en deçà de la température de solidus. La différence entre ces deux températures est 
appelée fenêtre de remise en solution. Une fenêtre de remise en solution trop étroite du 
fait d'une température de solvus trop élevée ou d'une température de solidus trop basse 
rend difficile ce type de remise en solution. Toute la population de phase γ' précipitée lors 
du forgeage est dissoute : il s’agit d’une remise en solution totale. Les alliages sont 
définis comme étant "grain moyen" ou "gros grain", l'augmentation de la taille de grain 
étant alors fonction de la concentration, de la distribution et de la morphologie des autres 
particules intergranulaires (carbures, nitrures, oxydes…) [Mons, 1994]. 
 
 
4.1.1 Influence sur la taille de grain 
 
La croissance de la taille de grain en fonction de la température de remise en solution est liée 
à la diminution de la fraction de phase γ' précipitée aux joints de grain. Ainsi, lors d'un 
traitement subsolvus, plus la température de traitement sera proche de la température de 
solvus de la phase γ', moins la fraction de phase γ' intergranulaire sera importante et plus la 
taille de grain sera grande. Cette évolution concomitante a été observée pour plusieurs 
superalliages : par Jackson [1999] (Figure 105) sur l'Udimet 720Li forgé et par Locq [Locq, 
2000] (Figure 106) sur le NR3 MdP filé forgé. 
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4.1.1.1 Détermination des températures de solvus de la phase γ’ 
 
L’évolution simultanée de la fraction volumique intergranulaire de phase γ’ et de la taille de 
grain sert de base à une méthode de détermination par métallographie de la température de 
solvus de la phase γ': 
 
- la température de solvus est estimée par l'utilisation de formules issues de régressions 
linéaires effectuées sur des superalliages de composition et de température de solvus 
connues. Dans cette étude, nous utilisons la formule proposée par Paintendre [1986]: 
 
Ts= 1005 – 2,5Co - 5,3Cr + 9Mo + 14W + 13,3Al + 26,1Ti + 12,7Nb 
 
où Ts est exprimée en °C et Co, Cr, Mo, W, Al, Ti, Nb sont les concentrations 
atomiques de chacun des éléments dans la composition globale de l'alliage. 
 
- Différents traitements thermiques sont effectués à des températures de part et d'autre 
du solvus estimé, la taille de grain est mesurée pour chaque traitement. 
 
- Le point d'inflexion de la courbe d'évolution de la taille de grain en fonction de la 
température du traitement appliqué constitue la valeur de la température de solvus de 
la phase γ'. 
 
 
Dans le cadre de la présente étude, une évolution similaire a été constatée dans le cas de 
l'alliage 88-AA. Six échantillons ont été traités pendant 1h sous air aux températures suivantes 
: 1110°C, 1120°C, 1130°C, 1135°C, 1140°C, 1150°C (Figure 112). L'évolution de la taille de 
grain et de la fraction surfacique de γ' primaires en fonction de la température de remise en 
solution est reportée sur la Figure 108. La température de solvus de la phase γ' primaire de 
l’alliage 88-AA est évaluée à environ 1135°C. 
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L'alliage 88-AA de cette étude a été forgé à 1060°C (Ts- 75°C) à une vitesse de forgeage de 2 
10-3 s-1 : on n'observe pas de croissance de grain anormale. Cette observation s'accorde donc 
avec les résultats obtenus par Huron sur le René 88.  
Pour des conditions de forgeage et un traitement supersolvus identiques, les différences de 
taille de grain peuvent s'expliquer par des teneurs en carbone différentes (cf. 2.1.3.1). En effet, 
après un traitement thermique supersolvus, les seuls précipités intergranulaires permettant de 
limiter la taille de grain sont les carbures dont la quantité est fonction de la teneur en carbone 
de l'alliage. Ainsi, Kissinger [1996] trouve sur le René 88 une taille de grain de 22 à 30 µm 
pour une teneur massique en carbone de 0,043% tandis que Wlodek [1996] la détermine pour 
le même alliage à 60 µm pour une teneur en carbone de 0,03% en masse.  
L'alliage 88-AA présente une concentration massique en carbone proche de 0,04 %. La taille 
de grain observée est donc en accord avec les résultats de la littérature.  
 
4.1.2 Influence sur les propriétés mécaniques en traction et fluage 
 
Pour comprendre l'influence de la taille de grain sur les propriétés mécaniques de 
l'alliage, il est intéressant de remplacer la notion de "taille de grain" par celle de "joint de 
grain". Les joints de grain peuvent, soit agir comme des obstacles au mouvement des 
dislocations, on observe alors un effet durcissant, soit au contraire offrir des chemins 
préférentiels de déformation, il y a alors un effet adoucissant. La prépondérance de l'un ou 
l'autre de ces deux effets antagonistes va dépendre de la température. A faible température, 
l'effet durcissant sera majoritaire donc plus la taille de grain sera petite, plus les joints de grain 
seront nombreux plus la résistance sera grande. La loi de Hall-Petch s’applique : la limite 
d’élasticité (contrainte d’écoulement σ) est inversement proportionnelle à la racine carrée du 
diamètre moyen des grains.  
σ=σ0 + kd-1/2 
 
A haute température, les mécanismes de déformation intergranulaire seront d'autant plus 
favorisés que la « densité » de joints de grain (soit la surface des joints ramenée au volume 
correspondant) sera grande. C'est pour cette raison qu'en général, une microstructure "grain 
fin" est recherchée quand on privilégie la résistance aux fortes contraintes à basse et moyenne 
température notamment en traction et en fatigue (matériau "haute résistance") alors qu'une 







Des essais de traction ont été effectués sur l'alliage 88-AA traité suivant les deux voies 
subsolvus et supersolvus. Ces essais ont été réalisés à une vitesse de 1,7 10-3 s-1 à 20, 650 et 
700°C. Les mêmes essais ont été menés dans les mêmes conditions sur des éprouvettes de 
l’alliage 88-ET. Les valeurs de la limite d'élasticité à 0,2% (Figure 113) ainsi que la 
résistance maximale (Figure 114) pour ces deux alliages sont présentées et comparées à celles 
correspondant aux données de la littérature sur le René 88. Les colonnes pleines 
correspondent au traitement thermique subsolvus, les colonnes ajourées concernent le 
traitement thermique supersolvus, en gris foncé pour les données de l’alliage 88-AA, et en 
gris clair pour l’alliage 88-ET. Les colonnes hachurées correspondent aux données 
bibliographiques.  
 
Figure 113 : Évolution de la limite d'élasticité à 0,2% en traction de l'alliage 88-AA, de 
l’alliage 88-ET traités subsolvus et supersolvus  et du René 88 (supersolvus) en fonction de la 
température. [1]=[Mao,2000], [2]=[Krueger, 1990], [3]=[Krueger, 1992], [4]=[Kissinger, 
1996], [5]=[Huron, 1996b] 
 
Figure 114 : Évolution de la résistance maximale en traction de l'alliage 88-AA, de l’alliage 
88-ET traités subsolvus et supersolvus  et du René 88 (supersolvus) en fonction de la 
température. [1]=[Mao,2000], [2]=[Krueger, 1990], [3]=[Krueger, 1992], [4]=[Kissinger, 






















































On constate tout d'abord l'homogénéité des résultats, d'une part entre les données de la 
littérature et celles obtenues sur les alliages 88-AA et 88-ET, d'autre part entre l'alliage 88-AA 
et l’alliage 88-ET (cf. 3.3.).  
Les limites d'élasticité à 0,2% des alliages traités subsolvus sont plus élevées que celles des 
alliages traités supersolvus et ce aux trois températures d'essais. La microstructure "petit 
grain" présente une meilleure limite d'élasticité que la microstructure "gros grain".  
À température ambiante, la résistance maximale des alliages à "petit grain" est supérieure à 
celle des alliages à "gros grain". Toutefois, on observe une inversion de ces caractéristiques à 
haute température : à 650°C, les valeurs de Rm sont identiques pour les deux traitements 
thermiques et à 700°C, les valeurs obtenues sur la microstructure "gros grain" sont 
supérieures à celles correspondant à une microstructure "petit grain". On observe ainsi une 
transition de comportement à 650°C.  
Le comportement précédemment décrit ne se retrouve pas de façon aussi évidente dans le cas 
du N18 même si la tendance semble être la même à haute température (Figure 115); en effet à 
750°C, la résistance à rupture paraît légèrement supérieure pour la microstructure « gros 
grain ». Toutefois, la taille de grain ne semble pas avoir d'influence sur la limite d'élasticité à 
0,2% ni sur la résistance à rupture à température ambiante et à 650°C [Lautridou, 1994]. 
 
 
Figure 115 : Évolution de la limite d'élasticité à 0,2% et de la résistance à rupture en 
traction du N18 grain fin (12 µm) et gros grain (60 µm) en fonction de la température. 




4.1.2.2.1 Contrainte/Taille de grain 
 
Des essais de fluage ont été menés à rupture sur les deux microstructures de l'alliage 88-AA. 
À 700°C, trois contraintes ont été testées sur les deux microstructures : 550, 650 et 800 MPa. 
Les courbes reliant la déformation plastique au temps des six essais sont présentées sur la 
Figure 116. Pour des contraintes faibles, on observe un temps à rupture quatre fois supérieur 
avec une microstructure "gros grain" par rapport à la microstructure "grain fin". Plus la 
contrainte est élevée, moins la différence de comportement est importante : sous 800 MPa, les 




























Figure 116 : Comparaison des courbes de fluage à 700°C sous 550, 650 et 800 MPa de l'alliage 
88-AA traité subsolvus (88-AA SUB, marques évidées) et traité supersolvus (88-AA SUPER, 
marques pleines). 
 
Figure 117 : Évolution de la vitesse de déformation plastique en fonction de la déformation plastique 
à 700°C sous 550, 650 et 800 MPa de l'alliage 88-AA traité subsolvus (88-AA SUB, marques 
évidées) et traité supersolvus (88-AA SUPER, marques pleines). Repère semi-log.  
 
La représentation de l’évolution des vitesses de déformation plastique en fonction de la 
déformation plastique correspondant à ces différents essais (Figure 117) permet de constater 
d'une part que plus la contrainte est importante, plus la vitesse est grande, d'autre part qu’à 
basse contrainte la vitesse de déformation plastique est plus faible dans le cas d'une 
microstructure "gros grain" alors qu'à forte contrainte, les vitesses correspondant aux deux 
microstructures sont équivalentes ce qui montre que le mécanisme de fluage par glissement de 
dislocations devient prépondérant par rapport au mécanisme de fluage par glissement aux 
joints de grain. À 700°C, c’est entre 650 et 800 MPa que le mécanisme de fluage par 
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4.1.2.2.2 Mécanismes mis en jeu 
 
A haute température et faible contrainte, la déformation plastique se produit aux joints de 
grain ce qui  réclame une forte participation des phénomènes de diffusion ; c’est le « fluage 
diffusionnel ». Dans ce cas la vitesse de déformation minimale de fluage est une puissance 
négative de la taille de grain : 
nAd −=ε&
 avec ε& , la vitesse de déformation stationnaire et d, la taille de grain 
Plus la taille de grain sera grande, plus la vitesse de déformation du stade secondaire sera 
faible et plus le temps à rupture sera grand si l'on considère que les mécanismes mis en jeu 
dans la déformation restent inchangés dans la plage de température et de contrainte considérée 
(loi de Monkman-Grant : sε& .tr=cste).  
 
Deux modèles différents sont fréquemment utilisés pour décrire le fluage diffusionnel : 
 
- Le modèle de Nabarro-Herring (1950) utilisé pour les très hautes températures 
considère que la vitesse de déformation stationnaire est contrôlée par la diffusion en 
volume à l'intérieur des grains :       




Ce mécanisme n'est rencontré dans les superalliages base nickel qu’à très hautes 
températures (> 1000°C) [Merceron, 2000].  
 
- Le modèle de Coble (1963) utilisé pour les hautes températures considère que la 





[Ashby, 1980] [Saint-Antonin, 1995] 
 
Le fluage diffusionnel s'accompagne de glissement intergranulaire afin d'accommoder la 
déformation aux joints de grain. Le mécanisme "diffusionnel" contrôlé par la diffusion aux 
joints de grains (modèle de Coble) prédomine dans le cas de l'alliage 88-AA à 700°C pour des 
contraintes inférieures à 650 MPa.  
 
Si on augmente la contrainte, la déformation plastique est réalisée principalement et plus 
rapidement par le mouvement des dislocations que par la diffusion intergranulaire. Dans ce 
cas, la vitesse de déformation stationnaire de fluage est indépendante de la taille de grain. 
C'est ce que l'on observe à 700°C, pour des contraintes supérieures à 650 MPa dans le cas de 
l'alliage 88-AA. C'est le domaine de la "loi-puissance", la vitesse de déformation stationnaire 
est proportionnelle à la contrainte appliquée :  nAσε =&  
 
Frost et Ashby ont proposé, en 1982 [Frost, 1982] une « carte » (dite désormais « d’Ashby »), 
permettant de visualiser l’ensemble des mécanismes de déformation en fonction de la 
contrainte et de la température, construite pour une taille de grain donnée d’un matériau 
donné. Les seules cartes réalisées sur des superalliages concernent le superalliage Mar-M200 
[Leverant, 1970] réalisées pour plusieurs tailles de grain (10 µm, 100 µm, 1 cm) (Figure 
120). Pour des conditions de contrainte et de température données, les mécanismes 
prédominants dans la déformation en fluage seront ainsi différents pour deux tailles de grain 
différentes d’un alliage de même composition. La comparaison des 3 cartes indique que le 
domaine de fluage-dislocation est le moins étendu dans le cas d’une taille de grain de 100 µm. 
  
taille de grain de 10 µm 
Figure 120 : Carte des mécanism
 
En tenant compte des différent
grain ou fluage par dislocations
vitesse de déformation stationna
s'appuyant sur les résultats obt
montrent qu'à haute températur
de déformation stationnaire e
antagoniste du joint de grain, 
privilégié de déformation pour
contrainte constante, la taille de
faible est d'autant plus grande
constante, la taille de grain néc










taille de grain de 100 µm taille de gr
es de déformation du superalliage MAR-M200 [F
s mécanismes de déformation en fluage (fl
), Lasalmonie et Strudel suggèrent une re
ire en fonction de la taille de grain 
enus sur différents superalliages base nickel
e, il existe une taille de grain optimale pour
n fluage est minimale. Ils proposent de teni
soit comme élément de durcissement, soi
 exprimer la vitesse de déformation stationna
 grain nécessaire pour obtenir la vitesse de dé
 que la température appliquée est grande
essaire pour obtenir la vitesse de déformation 
ainte appliquée est basse [Lasalmonie, 1986
 
e 121 : Mise en évidence d'une taille de 
 optimale pour laquelle la vitesse de 
mation stationnaire en fluage est 
ale. [Lasalmonie, 1986]  
122 
 
ain de 10 mm 
rost, 1982] 
uage aux joints de 
présentation de la 
(Figure 121). En 
 polycristallins, ils 
 laquelle la vitesse 
r compte du rôle 
t comme chemin 
ire en fluage. À 
formation la plus 
. À température 




4.1.2.3 Conclusion : optimisation de la taille de grain 
 
Il apparaît clairement que la taille de grain optimale va dépendre de la sollicitation exercée sur 
le superalliage : 
 
- En traction, une faible taille de grain est préférable pour assurer une meilleure limite 
d’élasticité ainsi qu’une résistance à la fatigue oligocyclique satisfaisante, 
 
- En fluage, une grande taille de grain assure une plus faible vitesse de déformation 
ainsi qu'un temps à rupture plus élevé dans le cas d'une sollicitation à haute 
température sous des contraintes faibles à moyennes. Pour des contraintes supérieures, 
les vitesses et les temps à rupture sont identiques quelle que soit la taille de grain. 
C'est ce que l'on constate sur l'alliage 88-AA à 700°C pour des contraintes supérieures 
à 650 MPa. 
 
 
Les sollicitations thermiques et mécaniques appliquées sur le disque varient en fonction du 
régime moteur appliqué. Il est donc crucial d'effectuer une remise en solution adaptée sur le 
matériau du disque. La traduction de ces sollicitations en termes de contrainte et de 
température sera différente d'un point à l'autre du disque. En effet, une très bonne tenue en 
fluage ainsi qu'à la propagation de fissure avec temps de maintien pour des températures 
supérieures à 650°C est requise à la périphérie du disque tandis qu'une haute résistance en 
traction et en fatigue oligocyclique à des températures comprises entre 450 et 600°C est 
nécessaire au niveau du moyeu. Comme nous l'avons vu, les bonnes propriétés en fluage sous 
des contraintes faibles à moyennes sont associées à une grande taille de grain, celles en 
traction et fatigue pour des températures moyennes à une petite taille de grain. Une 
microstructure uniforme conduit donc à un compromis de propriétés depuis le centre jusqu'à 
l'extérieur du disque. La microstructure optimale consisterait donc en une microstructure à 
grains fins au centre doublée d'une microstructure à gros grains à la périphérie. Ce sont les 
matériaux « à gradient de propriétés » ou « à gradient de microstructures ».  
 
L'obtention de cette microstructure duale (dual alloy microstructure) passe par des traitements 
de remise en solution spécifiques. Leur développement commence au début des années 90 
[Hyzak, 1988] : la technique proposée consiste à immerger partiellement la périphérie du 
galet forgé dans un bain porté à une température supérieure à celle du solvus du superalliage, 
l'ensemble de la pièce est traité en maintenant celle-ci en rotation (Figure 122). 
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Le traitement de remise en solution n'influe pas seulement sur la taille de grain. Comme son 
nom l'indique (partiellement), il s'agit d'une remise en solution de la phase γ' précipitée 
pendant l’élaboration. Plus la température sera élevée, plus la fraction remise en solution sera 
élevée, plus la fraction de précipités secondaires et tertiaires, après refroidissement et revenu, 
sera grande. 
 
Nous avons vu ici le rôle de la température de remise en solution en nous intéressant à son 
influence sur la taille de grain ou plus exactement la « densité de joints de grain par unité de 
volume ». Mais cette densité n'est qu'un paramètre du facteur "Propriétés des joints de grain". 
La chimie des joints définie par exemple par la densité et la composition des borures et 
carbures en est un autre. Sa géométrie aussi. En conséquence, modifier les conditions de 
remise en solution influence les propriétés des joints de grain notamment leur densité.  
 
Pour autant, les propriétés des joints peuvent être aussi influencées par d’autres facteurs, 
notamment par la vitesse de refroidissement. Citons pour exemple le cas des joints de grain 
dentelés, géométrie recherchée pour augmenter la résistance à la fissuration et obtenue via un 
refroidissement très lent après une remise en solution totale [Strudel, 1983 ; Loyer Danflou, 
1992]. Cette séquence permet en effet d'obtenir une précipitation de plus gros précipités au 
niveau des joints de grain ; ce qui a pour effet de "denteler" les joints tout en assurant la 
précipitation homogène de précipités secondaires au cœur des grains assurant un durcissement 
optimal par précipitation [Kearsey, 2000].  
 
De plus, isoler le seul paramètre "densité de joints de grain" est lui-même délicat. En effet, 
comme nous l'avons vu, la taille de grain est étroitement corrélée à la fraction de phase γ' 
précipitée lors de l'élaboration qui est remise en solution lors du traitement thermique. Plus 
cette fraction sera importante, plus celle des précipités secondaires (et tertiaires) sera 
importante, modifiant ainsi l'impact du durcissement par précipitation. En faisant un parallèle 
avec le facteur "propriétés des joints de grain", on peut considérer que la fraction de phase γ' 
secondaire précipitée n'est qu'un paramètre du facteur "propriétés des précipités γ' 
secondaires". Leur taille ainsi que leur distribution en sont d'autres, grandement déterminés 




4.2 Influence de la vitesse de refroidissement 
 
4.2.1 Influence sur la microstructure 
 
La vitesse de refroidissement lors de la trempe qui suit la remise en solution est un facteur 
déterminant la taille et la répartition des précipités secondaires de phase γ' dans le 
superalliage.  
Vu la masse et l'épaisseur d'une ébauche de disque, les vitesses de refroidissement ne seront 
pas les mêmes en tout point de la pièce. Les vitesses varient depuis 100°C/min environ au 
cœur du disque jusqu'à plus de 500°C/min en périphérie (Figure 124). Il en résulte des 
microstructures de γ' différentes.  
Les populations secondaires (et tertiaires) sont présentes quelle que soit la remise en solution. 
La taille et la morphologie des précipités dits secondaires ou de refroidissement (cooling γ') 
dépendent de la vitesse à laquelle est refroidi l'alliage après la remise en solution.  
Après forgeage, l'ébauche du disque subit plusieurs usinages ôtant les parties les plus externes 





Figure 124 : Carte des iso-valeurs de vitesse de refroidissement, 
calculées pour une ébauche de disque en N18. [Mons, 1994] 
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4.2.1.1 Influence sur la taille des précipités γ’ 
 
En fonction de la vitesse de refroidissement, on observe une évolution de la taille et de la 
morphologie des γ' secondaires. La Figure 125 présente les différentes microstructures de 
refroidissement obtenues dans le cas de l'alliage N18 après une remise en solution subsolvus. 
Nous avons testé différentes vitesses de refroidissement sur l'alliage 88-AA après une remise 
en solution supersolvus. Les micrographies correspondantes sont présentées sur la Figure 126. 
Les tailles des précipités γ' secondaires varient de 80 nm pour un refroidissement à l'air 
jusqu'à 260 nm pour un refroidissement contrôlé à 20°C/min. La taille relevée après ce 
traitement appliqué à l'alliage 88-AA correspond à celle observée sur le René 88 par Wlodek 
pour une vitesse de 140°C/min [Wlodek, 1996] (Figure 127) et par Sarosi pour une vitesse de 
200°C/min [Sarosi, 2004] (Figure 128). 
 
Plus la vitesse de trempe est lente, plus la taille des précipités secondaires est grande. Cette 
évolution de la taille des précipités γ' de refroidissement avec la vitesse se retrouve quel que 
soit le superalliage considéré : elle a été entre autres observée sur le René 95 [Bhowal, 1990], 
sur l'Udimet 720 [Jackson, 1999] et sur une variante du RR1000 [Mitchell, 2004] (Figure 
129).  
 
L'évolution de la taille des précipités secondaires en fonction de la vitesse de refroidissement 
est reportée pour plusieurs alliages sur la Figure 130. Les points correspondant aux vitesses 
20°C/min et 140°C/min appliquées à l'alliage 88-AA après une remise en solution supersolvus 
y figurent également. Ces résultats sont en accord avec la courbe tracée par Wlodek pour le 
René 88 traité selon la même voie supersolvus.  
Les pentes sont pratiquement les mêmes pour chacun des alliages ce qui indique une 
sensibilité similaire à la vitesse de refroidissement. On n'observe pas du reste une rupture de 
pente : la cinétique reste identique quelle que soit la vitesse entre 50°C/min et 1000°C/min. 
L'évolution pour les alliages René 88 et Astroloy est pratiquement identique. 
 
Toutefois, pour une vitesse de refroidissement donnée, la taille des γ' secondaires sera donc 
variable d'un alliage à l'autre : elle sera d’autant plus grande que la fraction volumique est 
importante (Tableau 24). Les tailles de précipités γ' secondaires les plus grandes s'observent 
dans l'alliage N18, les plus petites dans les alliages René 88 et Astroloy. La taille observée 





(a) 550°C/min (b) 100°C/min (c) 30°C/min 
50 nm, équiaxe 300 nm, cuboïde 500 nm, "octocube" 
Figure 125 : Influence de la vitesse de refroidissement après une remise en solution 
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Figure 126 : Influence de la vitesse de refroidissement après une remise en solution 






Figure 127 : Microstructure du René 
88 après remise en solution 
supersolvus et refroidissement à 
140°C/min. [Wlodek, 1996] 
 Figure 128 : Microstructure du 
René 88 après remise en solution 
supersolvus et refroidissement à 












Figure 129 : Influence de la vitesse de refroidissement après une remise en solution 
supersolvus sur la taille et la morphologie des γ' secondaires du variant UC02 de l'alliage 
RR1000. [Mitchell, 2004] 
 
 
Figure 130 : Évolution de la taille des précipités γ' secondaires avec la vitesse de refroidissement 
pour les alliages Astroloy, N18, René 95 et René 88 et 88-AA. [Guedou, 1992], [Wlodek, 1996] 
 
 F γ' (%) ∅γ' (140°C/min) 
René88 42 100 nm 
ASTROLOY 45 100 nm 
R95 45 à 50 160 nm 
N18 55 220 nm 
Tableau 24 : Fraction volumique de γ' et taille des précipités secondaires de différents superalliages 
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 4.2.1.2 Influence sur la form
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Figure 133 : Évolution des tai
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4.2.1.3 Évolution des précipités 
 
En fait, les deux paramètres, taille et morphologie, dépendent à la fois de la sursaturation en 
éléments γ'-gènes et du misfit γ/γ' (défini par la relation : δ=2 (aγ'-aγ)/aγ.  
En considérant une germination de type homogène en solution solide, Mao [2001] explique 
l'effet antagoniste de ces deux facteurs sur la taille des précipités : 
 
∆G=(4/3)pir3(Gγ'-Gγ) + 4pir²Γ 
 
 
avec Gγ' et Gγ les enthalpies libres des phases γ et γ' et Γ, l'énergie interfaciale γ/γ' 
 
D'une part, le terme volumique constitue l'énergie motrice de la précipitation de la phase γ'. La 
propension de l'alliage à former cette phase peut s'estimer grâce au calcul de la fraction de 
phase γ' à partir de la composition de l'alliage, notamment des concentrations en éléments γ'-
gènes. Globalement, elle est d'autant plus importante que les concentrations en éléments γ'-
gènes sont élevées.  
D'autre part, le terme surfacique constitue un frein à la réaction. Plus l'énergie interfaciale, 
c'est à dire le misfit entre les deux phases, sera grande, plus la réaction sera coûteuse en 
énergie. Ricks montre que plus la valeur absolue du misfit γ/γ' est faible, plus la transition 
sphérique/ cubique a lieu pour des vitesses faibles [Ricks, 1983].  
 
Les observations faites sur les microstructures de refroidissement des alliages N18 et René 88 
correspondent à ces différents résultats. En effet, si l'on considère d'une part la somme des 
éléments γ-gènes, elle atteint 14% at. dans l'alliage N18 contre moins de 10% dans le René 
88. D'autre part, les valeurs du misfit, déterminées à température ambiante par diffraction des 
rayons X pour les alliages N18 et René 88, sont respectivement égales à –0,3% [Wlodek, 
1992] et +0,05% [Wlodek, 1996]. 
 
De plus, on observe que plus le refroidissement est rapide, plus la fraction volumique de γ' 
précipitée est faible. Mao constate ainsi une diminution d'environ 10% de la fraction 
volumique entre des vitesses de 25°C/min et 175°C/min. Plus la vitesse est grande, moins les 
précipités ont le "temps" de grossir, la croissance des précipités étant contrôlée par la 
diffusion des éléments γ'-gènes (Figure 134). 
  






4.2.2 Influence sur les pr
 
En modifiant les conditions de
influence les propriétés mécani




Plus la vitesse de refroidissem
façon homogène, et, à fraction 






e 134 : Évolution de la fraction 
umique de γ' avec la vitesse de 
roidissement dans le René 88.  
ao, 2002] 
opriétés mécaniques  
 précipitation des γ' secondaires, la vitesse 
ques de l'alliage. On considérera ici l'influe
sque (où la vitesse est d’environ 100°C/min, c
ent est grande, plus les précipités sont pet
volumique de γ’ équivalente, plus la dur
).  
 
35 : Évolution de la taille des précipités γ' 
res et de la dureté de l'alliage (U720Li) en 




nce de la vitesse 
f. Figure 124).  
its et dispersés de 
eté moyenne de 
 Les auteurs s'accordent sur l'é
Cet effet est relevé par Guédou
MPa de la limite d'élasticité et 
10 jusqu'à 1000°C/min (Figur
après des essais de traction r
refroidissement. Il note un effe
rupture (Figure 137).  
 
Bhowal notait déjà un effet pl






Figure 136 : Effet de la 
refroidissement sur la limite d'
0,2% (0,2%YS) et sur la r





lévation de la résistance en traction avec la 
 [1992] sur le N18 : il observe une élévat
de la résistance à la rupture à 650°C pour de
e 136). Mao [2002] constate les mêmes eff
éalisés à température ambiante après diffé
t plus marqué sur la limite d'élasticité que sur
us marqué de la vitesse de trempe sur la lim




C du N18. 
Figure 137 : Effet de 
refroidissement sur la lim
(Yield Strength) et la résistanc
traction (Ultimate Strength) à 
88. [Mao, 2002] 
 
134 
vitesse de trempe. 
ion de plus de 200 
s vitesses allant de 
ets sur le René 88 
rentes vitesses de 
 la résistance à la 
ite d'élasticité que 
 à 650°C [Bhowal, 
la vitesse de 
ite d'élasticité 
e à rupture en 
20°C du René 
 4.2.2.2 Fluage 
 
Plus la vitesse de refroidissem
l'espacement entre deux précipi
les mouvements des dislocati
Bhowal [1990] observe, sur le R
résistance en fluage. Après a
(50°C/min, 200°C/min, 660°C
(Figure 138). Les courbes pour
vitesse de déformation stationna
comportement de l'alliage pour
en effet une augmentation d'
primaire. La déformation me
trempes plus rapides elle est éga
 
Figure 138 : Courbes de fluage




subsolvus à 1135°C [Bhowal, 199
 
 
Des essais en fluage-rupture ont
Bhowal constate une diminution 
rapide (660°C/min) et un refr
changement de mécanisme de
hautes vitesses de trempe, on obt
cisaillement (Figure 141a). 
  
ent est élevée, plus les précipités sont fins e
tés est réduit. De ce fait, en fonction de la 
ons seront différents et le comportement e
ené 95, un effet notable de la vitesse de ref
voir procédé à trois vitesses de refroidis
/min), il réalise des essais de fluage à 650°C
 les vitesses 200 et 660°C/min sont quasim
ire étant plus élevée pour 200°C/min
 une vitesse de 50°C/min est totalement dif
un facteur 10 de la déformation et de la 
surée après 400h est supérieure à 0,5% ta
le à environ 0,05%, soit dix fois moins (Figur
 (650°C/850 MPa) 
 de refroidissement 
/min, AC=Air 
SC=Slow 
 remise en solution 
0]. 
Figure 139 : Effet 
précipités de refroidis
remise en solution su
sur la déformation en 
René 95 sous 850 
[Bhowal, 1990] 
 
 été menés également sous 965 MPa à 650°C
d'un facteur 10 du temps à rupture entre 
oidissement lent (50°C/min). Cet auteur m
 déformation en fluage avec la vitesse de
ient un faible espacement entre précipités 
135 
t rapprochés, plus 
vitesse de trempe, 
n fluage modifié. 
roidissement sur la 
sement différentes 
 sous 850 MPa 
ent identiques, la 
. En revanche, le 
férent : on observe 
vitesse en fluage 
ndis que pour les 
e 139). 
de la taille des 
sement après une 
bsolvus à 1135°C 
fluage à 400h du 
MPa à 650°C. 
 (Figure 140). 
un refroidissement 
et en évidence un 
 trempe. Pour des 
ce qui impose leur 
 Au contraire, quand les vitesse
les précipités plus gros, ce qui
boucles d'Orowan autour des












Figure 141 : Micrographies ME
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4.2.3 Trempe indirecte 
 
Dans le cas du René 88, Krueger conseille une vitesse de refroidissement de 140°C/min 
(considérée au cœur du disque) afin de garantir les propriétés mécaniques de l'alliage sans 
risque de fissuration lors de la trempe [Krueger, 1992]. En effet, plus les vitesses de 
refroidissement sont rapides, plus les gradients de température à l'intérieur du disque sont 
grands et plus les contraintes internes résiduelles sont fortes au risque de conduire à une 
fissuration lors de l'immersion dans le bain d'huile [Furrer, 2003]. Industriellement, la trempe 
des pièces se fait la plupart du temps dans un bain d'huile (oil quench).  
Pour garantir le refroidissement à une vitesse effective de l'ordre de 140°C/min, la trempe du 
disque est précédée d'un refroidissement à l'air ventilé (fan air cooling) qui permet de 
diminuer les températures de surface et ainsi de diminuer le gradient thermique au sein de la 
pièce. Il en résulte une courbe de refroidissement en deux étapes, différentes selon la 
localisation dans le disque. 
Dans le cas des disques en René 88 traités à une température supersolvus de 1150°C pendant 
une heure, on obtient la séquence de vitesses suivante : 
- Au cœur du disque : 16°C/min puis 95°C/min, 
- À la périphérie du disque : 110°C/min puis 445°C/min [Kissinger, 1996]. 
 
Le N18 subit aussi une trempe en deux temps. Rappelons qu'à composition égale, les risques 
de tapure de trempe sont plus importants après une remise en solution supersolvus qu'après un 
traitement subsolvus. En effet, dans le cas d'une remise en solution totale des précipités γ' 
primaires, les joints de grain sont affaiblis et les risques de fissuration intergranulaire accrus. 
Toutefois, dans le cas d'une remise en solution partielle qui garantit une certaine résistance 
des joints de grain grâce à la présence des précipités primaires, c'est au contraire un 
affaiblissement de la matrice qui se produit, ce qui peut conduire à une fissuration 
transgranulaire d'autant plus facilitée que la fraction volumique de la phase γ' est importante 
[Mao, 2000]. 
 
Le délai passé à l'air à la sortie du four de traitement thermique, permet d'éviter les trop 
grandes contraintes internes résiduelles qui conduiraient à la fissuration. Ce délai doit 
cependant être défini avec précaution. En effet, comme nous l'avons vu précédemment, une 
vitesse de refroidissement trop lente conduit à une baisse des propriétés en traction et en 
fluage via le grossissement excessif des précipités secondaires. Optimiser le délai à l'air 
revient à définir précisément la température de transition à laquelle le changement de mode de 
refroidissement doit être effectué. Dans le cas du René 88, le délai à l'air préconisé est de 2 




Pour comprendre l'influence du délai à l'air sur la microstructure de précipités secondaires, 
des trempes en deux temps ont été réalisées sur l'alliage 88-AA en reproduisant les conditions 
de trempe du cœur du disque. Il a été considéré que la vitesse perçue lors du refroidissement à 
l'air était de 20°C/min et celle lors de la trempe à l'huile de 140°C/min. Pour garantir 
l'homogénéité du traitement, les échantillons ont été maintenus 1h à 1110°C avant la remise 
en solution puis portés à la température supersolvus de 1150°C (Ts+15°C) pendant 1h. Par la 
suite, deux chemins de refroidissement ont été suivis : d'une part, une température de 
transition de 1110°C, correspondant à un "délai" de 2min, d'autre part, une température de 
transition de 1050°C, correspondant cette fois à un "délai" de 5 min. L'ensemble des 










Les micrographies obtenues en microscopie électronique en transmission sont présentées sur 
la Figure 143a pour le premier chemin de refroidissement R20-1110-R140 (refroidissement à 
20°C/min jusqu'à 1110°C puis refroidissement à 140°C/min) et sur la Figure 143b pour le 
second chemin de refroidissement R20-1050-R140 (refroidissement à 20°C/min jusqu'à 
1050°C puis refroidissement à 140°C/min). 
 
Des essais ont été réalisés sur des échantillons d’alliage 88-AA suivant un refroidissement 
unique de 140°C/min (R140) et 20°C/min (R20). Les micrographies correspondantes sont 











































Figure 143 : Microstructur
différents chemins de refroi
a) 20°C/min jusqu'à 1110
b) 20°C/min jusqu'à 1050
c) 140°C/min (R140), 
d) 20°C/min (R20).  
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Figure 163 : Paysage à 0,2% de déformation d'un 
échantillon de NR3 vieilli 500h à 800°C flué sous 
650 MPa à 700°C. [Raujol, 2004] 
Figure 164 : Paysage à 2% de déformation d'un 
échantillon de N18 vieilli 300h à 800°C flué sous 
775 MPa à 700°C. [Flageolet, 2005] 
 
 
La comparaison de ces deux études remet quelque peu en cause le rôle des phases TCP sur la 
diminution des propriétés mécaniques, notamment en fluage, avec le temps de maintien aux 
températures de service. En effet, la baisse des propriétés du N18 a toujours été imputée à la 
précipitation σ et µ : Guédou indiquait par exemple une diminution d'un facteur 3 à 8 – en 
fonction de la contrainte appliquée, entre 450 et 900 MPa et de la température de l’essai, 650 
ou 700 °C - du temps pour atteindre 0,2% de déformation en fluage du fait de la précipitation 
de ces phases [Guedou, 1992]. Or, les observations faites par Raujol sur le NR3, un alliage 
stable vis à vis de la précipitation de ce type de phase [Duquenne, 1998], rejoignent celles 
effectuées par Flageolet sur le N18 : la baisse de la tenue en fluage avec le vieillissement 
résulte de l'activation du mécanisme de contournement d'Orowan du fait de la dissolution des 
précipités tertiaires. Les phases TCP sont provisoirement mises hors de cause quant à leur 
influence sur la vitesse de fluage. Toutefois, leur rôle délétère sur la durée de vie via un 




4.5 Conclusion et récapitulatif des traitements thermiques utilisés dans 
l'étude 
 
Nous avons abordé les différentes étapes du traitement thermique qui influencent deux 
paramètres clés des propriétés microstructurales et par delà, les propriétés mécaniques : la 
taille de grain ainsi que la taille et la distribution des populations de précipités γ’ des 
superalliages base nickel, notamment du René 88 et N18 ainsi que de l’alliage 88-AA et de 
l’alliage 88-ET.  
Nous avons décidé d’appliquer, à chacun de nos alliages expérimentaux, les deux types de 
traitement thermique appliqués aux alliages de référence : un traitement thermique 
supersolvus découlant directement de celui appliqué industriellement au René 88 d’une part, 
un traitement thermique subsolvus d’autre part, aux paramètres légèrement modifiés par 
rapport au traitement du N18. La dénomination vient de la température choisie lors de la 
remise en solution.  
Nous présentons ci-dessous comment ont été validés les paramètres choisis pour chacun des 
deux traitements thermiques.  
Remarque : Deux valeurs de vitesses de refroidissement ont été utilisées en fonction du type 
de traitement thermique. Dans chacun des cas, les vitesses choisies dans l'étude 
correspondent à celles perçues au cœur du disque.  
 
4.5.1 Traitement thermique supersolvus 
 
Le traitement thermique appliqué industriellement aux ébauches de disque en René 88 est le 
suivant :  
Préchauffe Remise en solution Refroidissement Revenu 




Délai de 2 à 5 min à l’air,  
Trempe à l’huile 
760°C/8h, 
Trempe à l’air 
 
Les paramètres du traitement thermique industriel du René 88 ont été testés sur l’alliage 88-
AA. 
 
La préchauffe préconisée dans le cadre du traitement thermique des ébauches de disque 
[Krueger, 1990] pour assurer l’uniformité de la température dans ces pièces massives n’a pas 
été appliquée aux échantillons et aux ébauches d’éprouvettes dans le cadre de notre étude 
expérimentale. Au préalable, nous avons toutefois validé qu’elle n’avait aucun impact sur une 
éventuelle croissance du grain en procédant à différentes préchauffes en faisant varier 
température et durée (Figure 165).  
  
 a) Préchauffe 1110°C/
c) Préchauffe 1120°C/
Figure 165 : Micrograph
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La taille optimale des précipités γ' secondaires est de 100 nm correspondant à l’optimum des 
propriétés mécaniques [Krueger, 1992] : elle est obtenue, dans les pièces massives, après un 
délai à l’air de 2 min ce qui correspond à une température de transition trempe à l'air/ trempe à 
l'huile de 1110°C (pour une remise en solution à Ts+15°C soit 1150°C). Les éprouvettes de 
petite taille ne se fissurent pas pendant la trempe à l’huile. Après remise en solution 
supersolvus, elles sont donc refroidies de manière contrôlée à 140°C/min, ce qui permet 
d’obtenir, comme nous l’avons vu précédemment, une taille de précipités γ’ de 100nm, 
équivalente à celle obtenue pour un double refroidissement à une température de transition de 
1110°C.  
 
Le revenu appliqué industriellement au René 88 consiste en un maintien de 8 heures à 760°C 
alors que Wlodek, dans son étude consacrée à cet alliage, trouvait un pic de dureté pour 
785°C. Ce mono-revenu est en fait le même que celui réalisé sur le René 95 et n'a pas été 
remis en question lors du développement du René 88 [Krueger, 1992]  sans doute du fait de 
sa valeur particulière exprimée en degrés Fahrenheit (1400°F)… 
Sur l'alliage 88-AA, différentes températures ont été testées entre 650°C et 850°C pour un 
revenu d'une durée fixée à 8 heures, après une remise en solution supersolvus à 1150°C d'une 
heure et un refroidissement contrôlé à 140°C/min. La courbe reliant la dureté à la température 
de revenu est présentée sur la Figure 167. Le maximum de dureté est obtenu pour une 
température d'environ 770°C i.e. entre la température utilisée de façon standard et celle 
préconisée par Wlodek.  
Des essais de même type ont été effectués sur la nuance expérimentale optimisée MP1. Les 
résultats figurent sur le même graphe. On observe que le maximum de dureté pour cet alliage 
est décalé vers de plus hautes températures par rapport à l'alliage 88-AA et se situe à une 
température de 800°C.  
Toutefois, pour permettre les comparaisons les plus nombreuses possibles avec les alliages de 
référence et notamment le René 88 via l’alliage 88-ET, il a été décidé de procéder au revenu 
standard du René 88, donc à une température de 760°C pendant 8h.  
 
 
Figure 167 : Influence de la température d’un revenu de 8h sur la 
dureté de l'alliage expérimental MP1 et de l'alliage 88-AA après des 
remises en solution supersolvus respectivement à 1195°C/1h et 


























Revenu de 8 heures
154 
 
L’ensemble des paramètres du traitement thermique supersolvus du René 88 est présenté dans 






Figure 168 : Validation des paramètres du traitement thermique du René 88 appliqué à l'alliage 88-
AA, à l'alliage de référence 88-ET et aux alliages expérimentaux. 
 
Le traitement dit "supersolvus" se caractérise donc par : 
- une remise en solution d'1 heure à une température supérieure de 15°C à la 
température de solvus de la phase γ' de l'alliage (Ts+15°C), 
- une vitesse de refroidissement contrôlée à 140°C/min, 
- un mono-revenu effectué à 760°C pendant 8 heures. 
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4.5.2 Traitement thermique subsolvus 
 
Pour chacune des barres filées obtenues on évalue si la densification est correcte grâce à des 
observations en microscopie optique d'un échantillon prélevé au centre de la barre. Si l'on 
vérifie l'absence de défauts de filage (trous, brûlures…), la barre est découpée en ébauches 
cylindriques écroûtées (environ 5 ébauches par barre) qui subissent alors le traitement 
thermique suivant : 
 
- une remise en solution partielle subsolvus de 4 heures à une température inférieure de 
25°C à la température de solvus de la phase γ' de l'alliage (Ts-25°C), 
- une vitesse de refroidissement contrôlée à 100°C/min, 
- un mono-revenu effectué à 750°C pendant 24 heures. 
 
Ce traitement thermique découle directement de celui appliqué au N18 « grain fin » (cf. 
3.3.1.1.) en ce qui concerne les conditions de remise en solution partielle (Ts -25°C/4h) et de 
refroidissement (100°C/min correspondant à la vitesse « ressentie » au cœur du disque).  
 
En revanche, les conditions de revenu sont différentes. En effet, pour le N18, il s’agit 
industriellement d’un double revenu en deux étapes (700°C/24h puis 800°C/4h). Le choix du 
revenu unique découle des études antérieures réalisées par Locq sur l’alliage NR3 [Locq, 
2000a], qui montre, à température de remise en solution et vitesse de refroidissement 
identiques, l'intérêt, outre sa praticité, d'un mono-revenu sur les propriétés en fluage de 
l'alliage NR3 par rapport à un double revenu (cf. 4.3). Cette orientation est conservée dans le 
cadre de notre étude expérimentale.  
 
Locq réalise ainsi des essais de dureté pour différentes températures de revenu entre 650°C et 
850°C pendant deux durées différentes, 4h et 24h sur la nuance NU1 [Locq, 2002c]. Cette 
nuance constitue la référence de base de l'étude ; en effet, sa composition découle de celle du 
N18 avec une fraction de phase γ' diminuée (41% contre 58%). Les résultats sont présentées 
sur la Figure 169. Le maximum de dureté est obtenu pour une durée de 24h et une 
température de 700°C. Toutefois, cette "proto-nuance" est exempte des substitutions du Mo 
par le W, du Ti par le Nb ou le Ta, qui font l'objet d'une autre partie de l'étude. Ces 
substitutions améliorent les propriétés en traction et en fluage en durcissant l'alliage ; elles 
modifient donc également la dureté. De ce fait, des essais de dureté ont été effectués sur la 
nuance NU9, qui comprend, par rapport à la nuance NU1, une substitution de 1% at. du titane 
par du niobium, ce qui a pour effet d'augmenter le durcissement de la phase γ'. À 700°C, la 
dureté de cet alliage est plus importante que celle de NU1, du fait de l'augmentation du 
durcissement de la phase γ', à fraction volumique de phase γ' équivalente. On constate aussi 
que le maximum de dureté est atteint pour une température de revenu de 750°C (Figure 169). 
Une durée de 24h semble augmenter sensiblement la dureté à cette même température. De 
plus, un temps de revenu plus long sera privilégié par les industriels ; en effet, il permet de 
mieux détentionner les contraintes résiduelles internes apparues dans les pièces massives lors 
de la trempe à l'huile.  
 
Des essais de dureté complémentaires sur les nuances optimisées MP1 et MP3, comprenant 
plusieurs types de substitutions, ainsi que sur l’alliage 88-ET, ont été réalisés afin de valider 
ces conditions. Les résultats sont présentés sur la Figure 170. Le pic de dureté est observé 
pour chacun de ces alliages à 750°C.  
 Figure 169 : Influence du 
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Figure 170 : Infl
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Les deux traitements thermiques utilisés dans l'étude sont les suivants :  
  
- Le traitement dit "subsolvus" se caractérise par : 
• une remise en solution de 4 heures à une température inférieure de 25°C à la 
température de solvus de la phase γ' de l'alliage (Ts-25°C), 
• une vitesse de refroidissement contrôlée à 100°C/min, 
• un mono-revenu effectué à 750°C pendant 24 heures. 
 
Le traitement thermique subsolvus des ébauches d'éprouvettes d'essais mécaniques a été 
réalisé à l'ONERA. Les remises en solution sont effectuées sous argon dans un boîtier dit de 
refroidissement. En effet, après le traitement de remise en solution, le boîtier retiré du four et 
remisé sur une brique réfractaire permet d'assurer le refroidissement contrôlé des ébauches 
qu'il contient (1 à 2 en fonction du diamètre de l'ébauche) à une vitesse de 100°C/min. Les 
traitements de revenu sont effectués soit à l'ONERA soit au CDM. 
Ce traitement a été appliqué systématiquement à toutes les nuances expérimentales de l'étude, 
aux alliages de référence élaborés dans les mêmes conditions et à l'alliage 88-AA. 
 
- Le traitement dit "supersolvus" (dont les paramètres sont identiques à ceux appliqués 
industriellement au René 88) se caractérise par : 
• une remise en solution d'1 heure à une température supérieure de 15°C à la 
température de solvus de la phase γ' de l'alliage (Ts+15°C), 
• une vitesse de refroidissement contrôlée à 140°C/min, 
• un mono-revenu effectué à 760°C pendant 8 heures. 
 
Le traitement thermique supersolvus des ébauches d'éprouvettes d'essais mécaniques a été 
réalisé à la SNECMA. Les ébauches sont placées directement dans un four muni d'un 
dispositif de refroidissement contrôlé (émission de jets d'argon). Les traitements de revenu 
sont effectués dans le même four sous argon. 
Ce traitement a été appliqué à l'alliage 88-AA, à l'alliage de référence de composition 
identique au René 88 mais élaboré par électrode tournante (88-ET) et à certaines nuances 
expérimentales. 
 
4.5.4 Conditions de simulation de vieillissement choisies dans l'étude 
 
Les conditions d'étude de l'influence du vieillissement sur la microstructure des alliages 
expérimentaux sont les suivantes : 750°C pendant 500 heures. Elles découlent d'observations 
qualitatives effectuées par l'ONERA en microscopie électronique à transmission sur l'alliage 
NR3 après différentes durées de vieillissement à 700, 750 et 800°C [Marty, 1998]. Les 
conditions choisies correspondent à un maintien de 10000h à 700°C selon une équivalence 
temps-température de type Larson-Miller. Des observations en microscopie électronique à 
balayage sont effectuées systématiquement, après le vieillissement, sur les alliages 
expérimentaux ainsi que sur les alliages de référence afin de valider la présence ou l'absence 
des phases TCP. Des observations plus fines au microscope électronique en transmission ont 
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Dans cette étude, cinq alliages expérimentaux ont été explorés. La définition des nouvelles 
compositions répondant au cahier des charges industriel a été présentée dans le chapitre 2. Les 
alliages ont été élaborés selon le protocole expérimental commun à l’ONERA et au CDM, 
défini dans le chapitre 3. Ils ont ensuite été traités selon les deux traitements thermiques 
subsolvus et supersolvus dont les paramètres ont été étudiés dans le chapitre 4.  
 
Dans ce chapitre, les résultats concernant les alliages expérimentaux et l’alliage de référence 
88-ET, testés selon le programme d’essais décrit au Chapitre 3 (3.1), sont présentés puis une 
synthèse est réalisée en regard des spécifications industrielles et des choix initialement 
effectués en termes de compositions.  
 
Nous présentons les résultats obtenus sur les alliages expérimentaux et les alliages de 
référence selon le plan de caractérisation présenté dans le Chapitre 3 (3.1.2.2. et 3.1.2.3). Les 
résultats obtenus sur les alliages de référence sont comparés, dans la mesure du possible, à 
ceux obtenus sur les alliages de référence élaborés selon le même protocole (3.2), notamment 
avec l’alliage 88-ET étudié au CDM.  
 
Les compositions des alliages expérimentaux ainsi que celles des alliages de référence N18-
ET et 88-ET sont rappelées dans le Tableau 25.  
 
 
Tableau 25 : Compositions visées (% at.) des alliages MP, AD et des alliages de référence N18 et 
René 88. 
  
%at. N18-ET R88-ET MP3 MP1 AD5 AD7 AD8 
Ni 54,89 55,80 54,94 54,69 55,19 56,39 56,09
Cr 12,02 17,85 14 14 13,5 13 13
Co 14,84 12,50 15 15 15 15 15
Mo 3,78 2,42 3 2,5 2,2 2,2 2
W 0 1,26 0,8 1,5 1,3 0,8 1,2
Al 9,06 4,79 4,5 6 6,3 6,3 6
Ti 5,09 4,61 6,5 5 5,7 5 5,5
Nb 0 0,44 1 1 0,5 0,6 0,5
Ta 0 0 0 0 0 0,4 0,4
Hf 0,14 0 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
C 0,07 0,210 0,120 0,120 0,12 0,12 0,12
B 0,08 0,090 0,095 0,095 0,095 0,095 0,095
Zr 0,03 0,030 0 0 0 0 0
Ti+Al+Nb+Ta 14,15 9,84 12 12 12,5 12,3 12,4
Ti+Nb+Ta 5,09 5,05 7,50 6 6,2 6,0 6,4
(Ti+Nb+Ta)/Al 0,56 1,05 1,67 1 0,98 0,95 1,07
Ti/Al 0,56 0,96 1,44 0,83 0,90 0,79 0,92
Nb/Al 0 0,09 0,22 0,17 0,08 0,10 0,08
Ta/Al 0 0 0 0 0 0,06 0,07
Nb/Ti 0 0,10 0,15 0,20 0,08 0,10 0,08
Ta/Ti 0 0 0 0 0 0,08 0,07
Mo+W 3,78 3,68 3,75 4 3,50 3,00 3,20
W/Mo 0 0,52 0,25 0,60 0,59 0,36 0,60
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Ts (°C) FRS 
(°C) 
N18-ET 7,96 54 1214 13 
88-ET 8,3 41 1130 95 
MP1 8,33 47,8 1178 54 
AD5 8,25 48,7 1188 50 
AD7 8,29 48,9 1184 76 
AD8 8,33 48,8 1200 46 
Tableau 26 : Caractéristiques métallurgiques des alliages 
expérimentaux MP1, AD5, AD7 et AD8 et des alliages de référence 
N18-ET et 88-ET. Densité : moyenne des densités obtenues par 
estimation, calcul géométrique, mesure par double pesée (cf. 2.2.1.1), 
Fraction de phase γ’ : Fγ'= 7,8 + 3,5Al + 2,92Ti + 4,38 (Nb + Ta), 
Température de solvus et fenêtre de remise en solution (FRS) : mesures 
ATD sur les alliages filés. 
 
Les alliages expérimentaux présentent une fraction volumique de phase γ’ (Fγ’) comprise 
entre 48 et 49%, soit une fraction maîtrisée dans la fourchette haute de l’objectif initial (cf. 
2.2.2.3.) : la somme des concentrations atomiques des éléments γ’-gènes passe en effet de plus 
de 14% dans le N18 à 12% pour les alliages expérimentaux. Les fractions de phase γ’ des 
alliages AD sont légèrement supérieures à celle de l’alliage MP1, conformément aux objectifs 
visés lors de la seconde phase de l’étude : pour y parvenir, la somme des éléments γ’-gènes a 
été légèrement augmentée.  
 
Les densités des alliages expérimentaux sont du même ordre que celle du René88 (8,3). 
L’augmentation de ce paramètre par rapport à celui du N18 s’explique notamment par la 
présence du tungstène de masse atomique de 184 u (absent de la composition du N18) en 
substitution du molybdène (masse atomique de 96 u) pour renforcer le durcissement de 
solution solide (cf. chapitre 2) ainsi que par une plus faible concentration des éléments 
« légers » γ’-gènes Al et Ti. La densité de l’alliage MP1 conçu lors de la première phase, étant 
légèrement supérieure aux objectifs fixés, on a cherché à la diminuer dans la phase 2 : la 
concentration en tungstène a été revue à la baisse, notamment dans l’alliage AD7 et la 
concentration en aluminium rehaussée comparativement aux éléments de durcissement de la 
phase γ’. On obtient des densités maîtrisées en deçà de 8,3 pour les alliages AD5 et AD7. 
Toutefois, celle de l’alliage AD8 est équivalente à celle de l’alliage MP1. Elle a pour origine 
trois paramètres juxtaposés : la substitution d’une partie du titane par du tantale (masse 
atomique de 181 grammes) couplée à celle du molybdène par le tungstène et un rapport 
Al
TaNbTi ++
 >1, contrairement à celui des autres alliages expérimentaux où ce rapport est 




Les températures de solvus des alliages expérimentaux sont comprises entre 1175 et 
1200°C, de 15 à 40°C inférieures à celle du N18-ET. Ces valeurs sont cohérentes si l’on 
considère les fractions de phase γ’ (54% pour le N18, 48-49% pour les alliages 
expérimentaux).  
En outre, on voit bien ici l’influence du chrome, et dans une moindre mesure, celle du cobalt 
(cf. 2.1.1.1.), éléments participant à la diminution de la température de solvus. Les 
températures de solvus des alliages de la seconde phase de l’étude (alliages AD) sont 
légèrement supérieures à celle de l’alliage MP1 : leur fraction de phase γ’ est légèrement 
supérieure, avec une somme totale en éléments γ’-gènes (hors aluminium) supérieure, et leur 
concentration en chrome légèrement inférieure par rapport à celles du MP1.  
Conformément aux objectifs industriels, les fenêtres de remise en solution sont bien 
supérieures (46-76°C) à celle du N18 (13°C) mais restent inférieures à celle du René 88, 
l’alliage de référence pour ce paramètre qui présente une fraction de phase γ’ plus faible que 
celles des alliages expérimentaux (41% vs 48%). 
La température de solidus de l’alliage MP1 est équivalente à celle du N18, en revanche celles 
des alliages AD sont plus élevées, notamment celles des alliages AD8 et AD7 
(1260°C) possiblement du fait de la présence de Ta dans ces deux alliages.  
 
 
5.2 Caractéristiques microstructurales 
 
5.2.1 Température de solvus 
 
 













N18-ET 1223 1191 1198 1195 1214 1195 [Clad, 
1996] 
88-ET 1155 1108 1089 1130 1130 1135  
(88-AA) 
MP1 1192 1160 1160 1175 1178  
AD5 1199 1173 1173 1175 1188  
AD7 1199 1151 1163 1161 1184  
AD8 1202 1163 1178 1175 1200  
Tableau 27 : Températures de solvus caractéristiques des alliages expérimentaux et des alliages de 
références établies suivant différentes méthodes : ATD sur poudre : second chauffage, Calcul CDM  et 
Calcul ONERA : cf. 2.2.1.4. 
 
Avant de se pencher sur les caractéristiques microstructurales des alliages expérimentaux 
après le filage, nous nous intéressons à la détermination de la température de solvus des 
précipités γ’ primaires (Tableau 27), paramètre indispensable dans la détermination des 
paramètres d’élaboration d’une part et ceux du traitement thermique d’autre part. La mise en 
œuvre d’une gamme thermomécanique précise sur les superalliages nécessite en effet la 
connaissance de cette température de solvus, généralement déterminée par la méthode 
métallographique (cf. 4.1.1.1.), qui est la plus précise. Or, dans notre étude, ces alliages 
« n’existant pas » encore avant la densification, seule la température de solvus déterminée par 
Analyse Thermique Différentielle (ATD) sur les poudres est disponible.   
163 
 
Il a déjà été expliqué (cf. 3.3.2.1.) que les poudres produites par électrode tournante présentent 
des différences de composition entre particules, et par conséquent une précipitation de γ' non 
homogène à l'échelle de la particule même. Ces différences locales de composition résultent 
d’une part des hétérogénéités de solidification du lingot dans lequel est usinée l'électrode et 
d’autre part de la provenance plutôt interdendritique des gouttes éjectées par l’ET. Il serait 
donc plus rigoureux de considérer, plutôt qu'une température de solvus de γ' bien déterminée, 
une fourchette de températures qui couvrirait la gamme de températures de solvus qui résulte 
de ces hétérogénéités. Le sommet du pic de la courbe d’ATD est généralement pris comme 
valeur de la température de solvus de l’alliage alors qu’il ne correspond en réalité qu’à la 
température moyenne de solvus de tous les grains de poudre constituant l’échantillon.  
 
Par ailleurs, l’expérience a montré qu’il était indispensable, sur une poudre métallique, de 
procéder à un premier chauffage de l’échantillon juste en dessous de la température de solidus 
avant de pouvoir enregistrer des courbes exploitables lors des chauffages ultérieurs. Il faut 
garder en tête qu’un tel échantillon est constitué de grains de poudre ayant subi une trempe 
depuis l’état liquide et que cette poudre n’a pas été compactée. Le point de transformation 
ainsi repéré aux chauffages ultérieurs se situe à une valeur de température stable qui est 
choisie comme température de solvus ATD pour l'alliage sous forme de poudre. Cette valeur 
est corrigée en fonction des valeurs connues (alliages de référence), d'un étalonnage établi par 
comparaison entre les solvus ATD sur poudres et les solvus déterminés par métallographie sur 
des échantillons extraits de barres filées d'alliages expérimentaux étudiés antérieurement à 
l'ONERA [Locq, 1999] ainsi qu’en fonction des températures calculées (issues de corrélation 
sur d’autres superalliages commerciaux et expérimentaux) [Paintendre, 1986 ; Vasseur, 
1993]. La valeur de solvus ainsi corrigée pour chaque alliage est la valeur retenue pour la 
définition de la température de filage et la température de traitement thermique de remise en 
solution. 
 
Notons cependant que d'une part, l'opération de filage concerne des poudres brutes de 
pulvérisation, c'est-à-dire n'ayant jamais subi de chauffage au-delà du solvus. C'est donc la 
température de solvus déterminée au premier chauffage en ATD qu'il serait logique de retenir 
dans la définition de la température de filage si sa mesure présentait une reproductibilité et 
une fiabilité suffisante ce qui n’est pas le cas du fait de la mauvaise conduction de chaleur 
entre les grains de poudre. D'autre part, la correction de la valeur ATD sur poudre en fonction 
de mesures réalisées sur des alliages densifiés se justifie par le fait qu'il s'agit également de 
définir la température de traitement de remise en solution de l'alliage filé. 
 
En résumé, le choix de la mesure de la température de solvus γ' par ATD au second chauffage 
des poudres et la correction de cette température en fonction de données obtenues sur des 
matériaux filés permettent d'accéder à une température de filage et de traitement de remise en 
solution qui représente le meilleur compromis face à la dispersion de la température de solvus 
γ' qui résulte des hétérogénéités de composition des poudres ainsi que d’une conduction de 
chaleur moins bonne dans la poudre que dans l’alliage densifié. Mais cela reste un 
compromis. Concernant les alliages expérimentaux, les valeurs corrigées de la température de 
solvus des γ’ sont inférieures de 17 à 38°C à celles déterminées par ATD au second chauffage 




Le filage est effectué à Ts-25°C, Ts étant donc la température corrigée de solvus de la phase 
γ’. Une fois les alliages élaborés, la température de solvus des γ’ est déterminée par ATD au 
second chauffage sur le matériau filé. Sur les alliages NR [Locq, 1999], les températures de 
solvus déterminées par la méthode métallographique sont inférieures de 10 à 15 °C au solvus 
déterminé par ATD sur poudre. Sur les alliages expérimentaux de cette étude, les 
températures de solvus déterminées par ATD sur le matériau filé sont inférieures de 11 à 15°C 
aux températures déterminées sur les poudres (excepté pour l’alliage AD8 où la différence 
n’est que de 2°C). Ces résultats nous poussent à croire que les résultats que l’on pourrait 
obtenir en mesurant la température de solvus par métallographie sur les alliages 
expérimentaux – non réalisé dans cette étude – sont très proches de ceux obtenus par ATD sur 
matériau filé. On peut donc raisonnablement considérer les températures de solvus obtenues 
par ATD sur matériau filé comme les températures de solvus caractéristiques de l’alliage. Les 
valeurs corrigées utilisées pour l’élaboration et le traitement thermique correspondent donc 
aux températures de solvus caractéristiques des alliages MP1 et 88-ET puisque l’on constate 
une excellente corrélation entre la température corrigée et la valeur obtenue par ATD pour ces 
deux alliages. En revanche, les températures mesurées sur matériau filé par ATD sont 
supérieures de 13 à 25°C aux températures corrigées pour les alliages AD et l’alliage de 
référence N18-ET, la plus grande différence concernant l’alliage AD8.  
 
Considérant la température de solvus déterminée par ATD sur matériau filé comme 
intrinsèque à l’alliage, il apparaît que la densification a bien été effectuée à Ts-25°C pour 
l’alliage MP1 ainsi que pour l’alliage de référence 88-ET, considérant ici Ts comme la 
température de solvus intrinsèque à la composition de l’alliage. En revanche, pour les alliages 
AD, il apparaît que le filage a été effectué dans une fourchette comprise entre Ts-38°C à Ts-
50°C ; des différences entre températures obtenues par ATD sur filé et les valeurs corrigées 
utilisées pour conduire ce filage sont comprises entre +13 et +25°C, la plus grande différence 




5.2.2 Microstructure « post filage » 
 
Les microstructures « post–filage » des alliages sont présentées sur la Figure 171.  
 
Dans le cas de l’alliage MP1, on observe une microstructure hétérogène caractérisée par deux 
types de zones, dites « subsolvus » et « supersolvus », déjà observées sur l’alliage 88-ET (cf. 
3.3.2.1) même si les limites entre les deux zones sont moins marquées que  dans l’alliage de 
référence où les joints de poudre étaient encore clairement visibles. Dans les zones 
« subsolvus », on observe de gros précipités γ’ primaires aux joints de grain et des précipités 
plus petits intragranulaires, cette population étant beaucoup moins présente dans les zones 
supersolvus. 
Nous avons déjà expliqué au chapitre 3 que le procédé de pulvérisation par électrode 
tournante provoque une hétérogénéité de composition chimique entre grains de poudre ; des 
grains de poudre de compositions chimiques différentes donneront naissance à des précipités 
de la phase γ' de composition et de fraction volumique différentes, donc de températures de 
solvus différentes. Au cours du filage, certains grains passent au-delà de leur température 
« intrinsèque » de solvus ce qui permet une croissance du grain γ (zones dite « supersolvus »).  
 
Les microstructures des alliages AD ne présentent pas de zones supersolvus, sinon très 
localement. C’est l’alliage AD5 qui présente la microstructure la plus homogène : on observe 
une microstructure de petits grains (2 – 10 µm) ainsi que des précipités primaires intra et 
intergranulaires. On note à certains endroits des alignements de précipités γ’, provenant 
vraisemblablement de la structure dendritique des poudres. Les alliages AD7 et AD8 
présentent une microstructure moins homogène. La distribution des précipités γ’ dans l’alliage 
AD7 est moins homogène que dans l’alliage AD5 : on note clairement différents alignements 
de précipités essentiellement intergranulaires. Sur la figure représentant une micrographie en 
coupe axiale de l’alliage AD8, on identifie clairement un grain de poudre. On y observe 
également, des zones où la taille de grain est plus petite que celle de l’alliage AD5.  
 
L’analyse de ces micrographies nous montre que les alliages AD, contrairement à l’alliage 
MP1 et à l’alliage de référence 88-ET, ont été élaborés à une température strictement 
inférieure à la température de solvus intrinsèque à leur composition. C’est l’alliage AD5 qui 
présente la microstructure la plus homogène après l’élaboration par filage. Si l’on considère 
l’hypothèse émise précédemment (cf. supra), il aurait donc été filé à une température de Ts -
38°C (avec Ts intrinsèque à l’alliage). L’alliage MP1, aurait été élaboré à une température de 
Ts-28°C. Nous avons constaté que ce delta de température par rapport au solvus, du fait de 
l’hétérogénéité des poudres, n’est pas suffisant pour empêcher localement le développement 
de zones supersolvus. A l’inverse, les observations faites sur les alliages AD7 et AD8, 
respectivement filés à Ts-44°C et Ts-50°C, nous montrent qu’un filage effectué à une 
température trop basse par rapport au solvus entraîne une homogénéisation imparfaite de la 
microstructure. 
 
Les alliages expérimentaux n’ont donc pas été élaborés strictement dans les mêmes conditions 
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 φγ (µm) φγ’I (µm) φγ’II (nm) φγ’III (nm) 
N18-ET 5 1-3 200 30-50 
88-ET 6 0,5 -1 110 20-40 
MP1 6-10 Inter : 1 – 2 
Quelques Intra : 
0,5 – 1 
180 30-50 
AD5 6-10 Inter : 1 – 2 
Intra : 0,5 – 1 
170 30-50 
AD7 6-10 Inter et intra : 
 0,5 - 1 
140 30-50 
AD8 6-10 Inter et intra : 
 0,5 - 1 
170 30-50 
Tableau 29 : Taille de grain (φγ) et taille des précipités γ’ (φγ’) des alliages expérimentaux et des 
alliages de référence traités subsolvus. 
 
 
Les microstructures de l'état subsolvus standard des alliages expérimentaux et de l’alliage de 
référence N18-ET sont présentées sur la Figure 173. L’alliage N18-ET est pris comme 
référence pour le traitement thermique subsolvus, la composition de l’alliage N18 ayant été 
développée pour être adaptée à ce type de traitement.  Sa microstructure se caractérise par une 
taille de grain de 5 µm, la présence de gros précipités γ’ primaires aux joints de grain et de 
quelques rares précipités primaires intragranulaires. Les précipités secondaires d’une taille 
moyenne de 200 nm sont de forme cubique, les précipités tertiaires, de forme quasi sphérique, 
ont une taille de 30 à 50 nm. 
 
Les tailles de grain des alliages expérimentaux (Tableau 29) sont de l'ordre de 6-10 µm 
(ASTM 10-12). La taille de grain est légèrement supérieure à celle des alliages de référence 
mais elle reste maîtrisée, conformément aux objectifs de l’étude dans le cas d’un traitement 
subsolvus, garantissant ainsi de bonnes propriétés en traction et en fatigue.  
 
Dans l'alliage MP1, les précipités primaires sont majoritairement intergranulaires et 
présentent une taille d'environ 1 à 2 µm, plus petite que dans l’alliage N18-ET. On note 
également la présence de précipités primaires intragranulaires cubiques moins gros (0,5 à 1 
µm) distribués aléatoirement à l'intérieur du grain et présentant une tendance à se regrouper en 
alignements, ce qui minimise l’énergie d’interaction élastique avec la matrice [Strudel, 
1983]. Dans l'alliage AD5, on observe le même type de microstructure avec une distribution 
systématique des précipités primaires intragranulaires selon ce "pavage" relativement régulier, 
distribution que l’on retrouve également dans l’alliage AD8 et dans une moindre mesure dans 
l’alliage AD7. Dans l'alliage AD8, la population intergranulaire devient minoritaire. Dans 
l'alliage AD7, on n'observe plus ou très peu de gros γ' primaires intergranulaires. Les 
précipités visibles aux joints de grain semblent présenter la même taille et une morphologie 
proche de la population intragranulaire.  
 
Les filages des alliages AD7 et AD8 auraient été effectués à une température inférieure de 40 
à 50°C en deçà du solvus (cf. supra) ; nous expliquons mal l’absence de gros précipités γ’ 




La taille et la forme des précipités γ’ secondaires et tertiaires sont identiques dans les quatre 
alliages expérimentaux (Figure 174). Ceci démontre la maîtrise des paramètres du traitement 
thermique.  
La taille et la forme des γ’ secondaires dépendent fortement de la valeur du misfit γ-γ’ et de la 
fraction volumique de γ’ mais aussi de la vitesse de refroidissement après la remise en 
solution (cf. 4.2.), qui est identique pour tous les alliages expérimentaux (100°C/min), celles-
ci sont logiquement semblables : forme quasi cubique, taille d’environ 170 nm. On note que 
les tailles des γ’ secondaires des alliages expérimentaux sont intermédiaires entre celles 
relevées sur le N18-ET et le 88-ET en accord avec les fractions volumiques de phase γ’ de 
chacun des alliages : à traitement thermique équivalent, plus la fraction volumique de phase γ’ 
est grande, plus la taille des précipités γ’ est grande.  
 
La taille des précipités γ’ tertiaires dépend des conditions de revenu (cf. 4.3.), identiques pour 
les alliages expérimentaux (750°C/24h) : sphériques, taille entre 30 et 50 nm.  
 
Après le traitement subsolvus, la microstructure intragranulaire des alliages 
expérimentaux est donc caractérisée par une distribution trimodale en termes de 
précipités γ’ : gros précipités intragranulaires, précipités secondaires, précipités 
tertiaires. La microstructure de l’alliage AD5 après le traitement subsolvus se distingue 
de celles des autres alliages expérimentaux par le pavage régulier et systématique des 









Figure 174 : Micrographie 
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5.2.3.2 Traitement thermique supersolvus 
 
 φγ (µm) φγ’II (nm) φγ’III (nm) 
N18-AA 
[Sansoz] 
50  300  Pas de donnée 
88-ET 15 130 20-40 
MP1 46 200 20-50 
AD5 38 300 20-50 
AD7 31 250 20-50 
AD8 37 180 20-50 
Tableau 30 : taille de grain et taille des précipités γ’ des alliages expérimentaux et des alliages de 
référence traités supersolvus. 
 
 
Les microstructures de l'état supersolvus standard des alliages expérimentaux et de l’alliage 
de référence 88-ET sont présentées sur la Figure 175. L’alliage 88-ET est pris comme 
référence pour le traitement thermique supersolvus, la composition de l’alliage René88 ayant 
été développée pour être adaptée à ce type de traitement.  Sa microstructure se caractérise par 
une taille de grain de 15 µm, des précipités γ’ secondaires (taille moyenne de 130 nm) de 
forme sphérique à tendance cuboïde et des précipités γ’ tertiaires sphériques de taille comprise 
entre 20 et 40 nm. 
 
La taille de grain (Tableau 30) des alliages expérimentaux (30 à 50 µm) est 2 à 3 fois 
supérieure à celle de l'alliage de référence 88-ET (15 µm). Cette différence est à corréler au 
taux de carbone présent dans les alliages. Il est deux fois plus important dans l'alliage 88 que 
dans les nuances expérimentales. Le carbone forme des carbures avec les éléments comme le 
chrome ou le molybdène. Ils se forment préférentiellement aux joints de grain ce qui conduit à 
un ancrage plus important lors de la remise en solution à haute température.  
 
Dans les alliages AD7 et AD8 on constate une précipitation éparse aux joints de grain de 
précipités γ’ intergranulaires plus gros que les précipités secondaires intragranulaires (Figure 
176b et Figure 177a). Il s’agit vraisemblablement de γ’ primaires qui n’ont pas complètement 
été remis en solution. On n’observe pas ce phénomène dans les alliages MP1 et AD5 (Figure 
177b). Localement, il est également observé des zones qui n'ont pas franchi le solvus de la 
phase γ' (Figure 176a). On y voit alors une précipitation de type primaire associée à une faible 
taille de grain. Ces observations sont à relier à la température effective de la remise en 
solution. Comme nous l’avons vu (cf. 5.2.1), les températures intrinsèques de solvus des 
alliages AD sont supérieures de 13 à 25°C en comparaison des températures choisies après 
correction, contrairement à l’alliage MP1 où la température choisie correspond à la 
température intrinsèque de solvus. La remise en solution totale est effectuée 15°C au-delà de 
la température de solvus corrigée ; pour l’alliage AD5, la différence entre température 
intrinsèque et température corrigée est de 13°C, une remise en solution totale des précipités γ’ 
est donc bien effectuée, mais à une température réelle supérieure d’environ 12°C. En 
revanche, pour les alliages AD7 et AD8 où les différences sont respectivement de 23 et 25°C, 
le traitement réalisé est donc effectué à une température proche de la température intrinsèque 
de solvus, ce qui explique la présence des γ’ primaires intergranulaires et des zones « grain 







Figure 175 : Micrographies M










EB de l’alliage de référence 88-ET et des al













Figure 176 : Micrographies MEB de l’alliage AD7 traité supersolvus à deux 




Figure 177 : Micrographies MEB des alliages a) AD8 (X5000) et b) 
AD5(X10000) traités supersolvus. 
 
 
Les tailles des précipités γ’ secondaires intragranulaires sont comprises entre 180 et 300 nm, 
soit une taille plus importante que ceux de l’alliage de référence 88-ET, en accord avec la 
fraction de phase γ’. Contrairement au cas du traitement subsolvus, on observe des différences 
de taille et de forme de ces précipités γ’ secondaires entre les différents alliages 
expérimentaux (Figure 178). On observe des précipités γ’ cubiques et octocubiques dans les 
microstructures des alliages MP1 et AD5. Les γ’ secondaires sont plus gros dans l’alliage 
AD5 (300nm) que dans l’alliage MP1 (200 nm). Dans l’alliage AD7, les γ’ secondaires 
présentent une taille intermédiaire de 250 nm et sont plutôt sphériques même si l’on observe 
quelques octocubes. L’alliage AD8 présente une microstructure de γ’ secondaires qui se 
démarque des autres alliages expérimentaux : les précipités sont plus petits (180 nm) et 
présentent une forme sphérique à tendance cuboïde. Contrairement aux alliages AD7 et AD8, 
la remise en solution pour l’alliage AD5 est effectuée largement au-dessus de la température 











Figure 178 : Micrographies MET (x30600) de l’alliage de référence 88-ET et des alliages 




5.2.4 Microstructure vieillie 
 
 
 Mdγ (eV) TCP 
observées 
N18-ET 0,934 xxx 
88-ET 0,935 ε 
MP1 0,925 xx 
AD5 0,917 O 
AD7 0,909 O 
AD8 0,910 O 
Tableau 31 : Caractéristiques de stabilité chimique des 
alliages expérimentaux et des alliages de référence de 
l’étude (x, présence, ε, traces, O, absence. (Pour le 
calcul du Md, cf. 2.2.1.3) 
 
 
Des essais de vieillissement ont été effectués à 750°C à des durées variant de 350 à 500h sur 
les alliages de référence N18-ET et 88-ET (cf. 2.2.1.3) et les alliages expérimentaux après un 
traitement subsolvus.   
 
Pour rappel concernant les alliages de référence, on observe une forte précipitation 
intergranulaire de phases TCP dans l'alliage N18-ET (Figure 72) tandis que l'alliage 88-ET 
(Figure 73) en est exempt en accord avec les résultats obtenus sur les alliages commerciaux 
N18 et René 88 [Guédou, 1992 ; Wlodek, 1992].  
 
L'alliage MP1, après un vieillissement prolongé pendant 450h à 750°C présente une 
précipitation continue de phases TCP aux joints de grain (Figure 179). La valeur du paramètre 
Md calculé sur la composition de cet alliage est de 0,925 : elle se situe donc légèrement au-
delà de la limite de stabilité choisie dans le cadre de cette étude (0,92). 
Dans les alliages AD, notamment AD7 et AD8, les concentrations des éléments W, Mo, Cr, 
promoteurs des phases TCP, ont été diminuées par rapport à la composition de l’alliage MP1 
(cf. 2.2.2.3.2.) ce qui conduit à l'obtention d'un paramètre Md plus bas et cette fois en deçà de 
la limite de stabilité (Tableau 31).   
Les trois alliages AD ont été vieillis à 750°C pendant 350h pour tester leur stabilité à long 
terme. L'observation des micrographies correspondantes (Figure 179) permet effectivement 
de constater l'absence de phases TCP. On relève quelques liserés épars de carbures, 
notamment dans les alliages AD7 et AD8.  
 
Ces résultats montrent que la limite de stabilité définie à Md 0,92γ ≤  est un critère pertinent 






Figure 179 : Micrographies MEB
partielle (Ts-25°C/4h, 100°C/min)
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5.3 Caractéristiques mécaniques 
 
L’objectif de l’étude consiste en l’invention d’une nouvelle composition de superalliages. 
Pour y parvenir, une évaluation sommaire des caractéristiques mécaniques en traction et en 
fluage est réalisée. Des essais de propagation de fissure sont également réalisés sur les alliages 
les plus « prometteurs ». Pour chaque composition d’alliage, les deux traitements thermiques 
(subsolvus et supersolvus) sont caractérisés.  
 
Les essais de traction sont réalisés à température ambiante, 650 et 700°C.  
Lors de la première partie de l’étude, les conditions de fluage ont été définies à 700°C sous 
550 MPa mais certaines nuances expérimentales ont présenté des déformations trop faibles 
pour pouvoir discriminer les compositions entre elles. En conséquence, lors de la seconde 
partie de développement, la contrainte d’essai a été relevée à 650 MPa. Dans une phase très 
amont de développement d’alliage, les conditions optimales d’essai sont difficiles à prévoir 
exactement. Toutefois, l’élévation de la contrainte en cours d’étude montre que les 
spécifications initiales en tenue au fluage sont largement atteintes dès la première partie.  
Notons ici que les allongements à rupture des alliages expérimentaux relevés tant en traction 
qu’en fluage démontrent une bonne qualité d’élaboration et d’une ductilité correcte, 





Pour rappel (cf. 3.1.2.3.), tous les essais ont été menés à une vitesse de déplacement de la 
traverse de 2mm/min soit une vitesse de déformation de 1,7 10-3 s-1. Trois températures ont 
été testées conformément au programme d'étude commun ONERA/CDM.  
 
5.3.1.1 Après un traitement subsolvus 
 
Les essais concernant l’alliage N18-ET ont été menés à l’ONERA sans extensomètre. Afin de 
pouvoir comparer les résultats des alliages expérimentaux avec cet alliage de référence, nous 
présentons les courbes avec les données calculées à partir du déplacement de la traverse, les 
essais à l’ONERA n’étant pas instrumentés en extensomètre sur les éprouvettes.  
 
L’observation de l’allure générale des courbes (Figure 180) nous montre tout d’abord que les 
alliages expérimentaux développent, à 20 et 650°C, des propriétés en traction supérieures ou 
égales à celles de l’alliage de référence N18-ET : l’alliage MP1 présente les plus hautes 
limites d’élasticité et résistance maximale, l’alliage AD7 les plus faibles, les courbes des 
alliages AD5 et AD8 sont intermédiaires entre celles des alliages MP1 et AD7. A 700°C, la 
tendance change concernant la résistance maximale : l’alliage AD8 présente la plus forte 
valeur, l’alliage AD5 la plus faible, les alliages MP1 et AD7 présentent des valeurs 
intermédiaires.  
 
L’analyse plus précise des valeurs des écarts plastiques (EP) de chaque alliage testé, reportées 
dans le Tableau 33 en regard des spécifications industrielles pour la nouvelle composition 
pour application Haute Résistance (alliage HR), nous montre qu’à 20°C, l'écart plastique le 
plus grand est relevé sur l'alliage N18-ET. Aucun alliage expérimental n’atteint la 
spécification proposée à 20°C, soit 510 MPa. En revanche, à haute température, les écarts 




A 650°C, l'écart plastique de la nuance AD7 présente la plus basse valeur de tous les alliages 
expérimentaux, inférieure à la spécification industrielle (425 MPa) tandis que les écarts 
plastiques des alliages MP1 et AD5 sont respectivement égaux à 473 et 458 MPa à cette 
température. A 700°C, la tendance s’inverse par rapport aux résultats obtenus à 650°C : les 
alliages AD8 et AD7 présentent les écarts plastiques les plus importants, ceux des alliages 
MP1 et AD5 sont les plus faibles avec une différence de 118 MPa entre les alliages AD8 et 
AD5.  
Il est à noter que les allongements à rupture des alliages AD sont, à toutes températures, 
supérieurs à celui de la nuance MP1. On constate également que, quelle que soit la 
température, la limite d'élasticité à 0,2% des alliages AD est plus faible que celle de l'alliage 
MP1 ce qui va dans le sens inverse du fait que plus la fraction de phase γ' est élevée, plus la 
limite d'élasticité est grande, la fraction de phase γ’ étant légèrement supérieure dans les 






Traction à 20°C 
 




Traction à 700°C 
 
Figure 180 : Courbes de traction (Données « traverse ») des alliages expérimentaux MP1 et AD 





 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
Spécif. HR 1020 1530  510 975 1400  425  1200   
N18-ET 1130 1633 16,5 503 1067 1474 19,7 399     
88-ET 1211 1618 16,6 407 1091 1445 19 354 1080 1224 13,4 144 
MP1 1270 1715 15 445 1162 1635 11 473 1119 1373 8 254 
AD5 1198 1643 16 445 1132 1590 16 458 1103 1351 12 248 
AD7 1166 1641 16 475 1067 1482 17 415 1070 1408 14 338 
AD8 1194 1577 11 383 1122 1567 20 445 1101 1467 16 366 
Tableau 33 : Caractéristiques mécaniques en traction des alliages expérimentaux et des alliages de 
référence traités subsolvus (déformations calculées à partir du déplacement de la traverse, pour 




5.3.1.2 Après un traitement supersolvus 
 
Les résultats obtenus sur les alliages expérimentaux traités supersolvus sont comparés à ceux 
obtenus sur l’alliage de référence 88-ET traité thermiquement de la même manière. Les 
courbes conventionnelles (données extensomètre) obtenues sur les alliages testés aux trois 
températures sont reportées sur la Figure 181.  
Les valeurs de R0,2, Rm, EP de tous les alliages expérimentaux (Tableau 34) sont supérieures 
aux spécifications demandées sauf l’écart plastique à 20°C toujours inférieur aux 
spécifications, quel que soit l’alliage considéré, ce qui est identique aux résultats obtenus 
après un traitement subsolvus.  
On note que l’alliage MP1 présente la plus haute limite d’élasticité quel que soit le traitement 
thermique et quelle que soit la température de l’essai. En revanche, l’écart plastique de cet 
alliage est le plus faible comparativement aux alliages AD (malgré un Rm plus haut à 650°C) 
notamment en température. 
On s’intéresse ici plus particulièrement aux résultats obtenus à 700°C, le traitement 
supersolvus correspondant à l’orientation « Haute Température ». A cette température, la 
résistance maximale (Rm) de tous les alliages est supérieure à celle de l’alliage 88-ET, celle de 
l’alliage AD5 étant la plus élevée. Seuls les alliages AD5 et AD7 présentent un écart plastique 
supérieur à celui de l’alliage de référence. L’alliage AD8 est plutôt performant à 650°C mais 
ses propriétés baissent à 700°C, c’est la tendance contraire à celle observée après un 






Traction à 20°C 
 




Traction à 700°C 
Figure 181 : Courbes de traction (Données « extensomètre ») des alliages expérimentaux 
MP1 et AD et de l’alliage expérimental 88-ET traités supersolvus à 20, 650 et 700°C.  
 
 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
Spécif. HT 970 1480 
 






88-ET 1093 1544 31 451 1003 1436 14 433 975 1320 30 345 
MP1 1225 1635 16 410 1090 1515 16 425 1095 1428 16 333 
AD5 1113 1511 15 398 987 1436 19 449 999 1440 19 441 
AD7 1103 1478 16 375 988 1449 15 461 996 1423 21 427 
AD8 1099 1545 16 446 1000 1460 17 460 991 1317 17 326 
Tableau 34 : Caractéristiques mécaniques en traction des alliages expérimentaux et de l’alliage de 





5.3.1.3 Synthèse des essais de traction 
En termes de résistance maximale (Rm) et d’écart plastique (EP), les meilleurs alliages après 
un traitement subsolvus sont MP1 et AD5 à 650°C et l’alliage AD8 à 700°C. L’inversion des 
tendances entre 650 et 700°C montre l’enjeu en termes de gain des propriétés à haute 
température ; nous avions déjà observé (cf. 4.1.2.1) la baisse de la résistance maximale de 
l’alliage 88-ET entre 650 et 700°C notamment après un traitement subsolvus (Figure 114). 
 
Suivant ces mêmes critères, après un traitement supersolvus, l’ensemble des alliages 
expérimentaux développent des propriétés à 650°C supérieures à celles de l’alliage de 
référence 88-ET et que les spécifications industrielles. A 700°C, l’alliage AD5 se distingue 
par des propriétés supérieures.  
 
L’objectif de l’étude est de choisir une composition permettant d’atteindre des propriétés 
mécaniques supérieures à celles de l’alliage N18 quel que soit l’objectif (« Haute Résistance » 
ou « Haute Température ») choisi, celui-ci dépendant notamment du traitement thermique 
(subsolvus ou supersolvus) appliqué. Les résultats obtenus en traction montrent que le 
meilleur compromis en termes de composition selon ces critères conduit au choix des alliages 
AD5 et AD8, l’alliage MP1 se classant troisième.  
 
5.3.2 Propagation de fissure 
 
Les essais de propagation de fissure ont été menés à Snecma Villaroche après la phase de 
caractérisation mécanique en traction et fluage. Du fait des retards de l’étude, ils n’ont 
concerné que les alliages expérimentaux présentant des propriétés physiques, 
microstructurales et des propriétés mécaniques en traction et en fluage répondant aux 
spécifications définies en début d’étude (cf. 2.2.2.1). Ainsi, concernant les alliages 
expérimentaux du CDM, seuls les alliages MP1, AD5 et AD8 ont été testés.  
De plus, le protocole initial de l’essai a été modifié. En effet, deux types d'essais étaient 
initialement prévus à 650°C : un essai de fatigue "cycle sinus" sans temps de maintien, à une 
fréquence de 0,5 Hz et un essai de fatigue-fluage "trapèze 10-300-10" avec un temps de 
maintien de 300s. La modification consiste à effectuer un essai double sur une seule 
éprouvette : pour chaque éprouvette d’alliage, l'essai commence par le "cycle sinus" puis, une 
fois la droite de Paris ( mda C K
dN
= ∆ ) atteinte, on poursuit par l'essai "trapèze 10-300-10".  
 
Les essais ont concerné les alliages expérimentaux MP1, AD5 et AD8 et l’alliage de référence 
88-ET traités subsolvus et supersolvus ainsi que l'alliage N18-ET traité suivant deux voies 
subsolvus : le traitement subsolvus dit standard, appliqué à toutes les nuances de cette étude, 
et le traitement subsolvus appliqué industriellement au N18 (Tableau 35). 
 
Traitement thermique subsolvus 
industriel 
Traitement thermique 









Tableau 35 : Rappel des deux traitements thermiques subsolvus appliqués au 
N18-ET dans le cadre des essais de fissuration menés à 650°C.  
184 
 
L’alliage N18 est l’alliage « petit grain » (traitement subsolvus) reconnu comme 
particulièrement performant dans la tenue à la propagation de fissure sans temps de maintien. 
L’alliage René 88DT, alliage « grain moyen » (traitement supersolvus) tolérant au dommage, 
est performant dans la résistance à l’amorçage en fatigue. Les résultats correspondant aux 
alliages traités subsolvus d’une part et supersolvus d’autre part sont présentés en deux parties 
distinctes. Les résultats obtenus sur les alliages expérimentaux y sont respectivement 
comparés aux alliages de référence N18-ET et 88-ET.  
 
5.3.2.1 Après un traitement subsolvus 
 
Les essais concernant les alliages traités subsolvus sont présentés sur la Figure 182 pour la 
partie « sinus » et sur la Figure 183 pour la partie « trapèze ». Les résultats des essais 
effectués sur le N18 industriel (N18-AA) apparaissent en traits pleins. Les résultats 
correspondant au N18-ET traité suivant le traitement thermique subsolvus commun à l’étude 
expérimentale (SUB) d’une part et traité suivant le traitement thermique subsolvus appliqué 
industriellement au N18-AA (INDUS) d’autre part sont représentés en noir respectivement 
par des marques en disques pleins et des marques en disques évidés. Il apparaît que les 
résultats obtenus sur le N18-ET « subsolvus  industriel » sont cohérents avec la courbe 
correspondant au N18-AA « subsolvus industriel » : les courbes de la partie « fatigue » sont 
superposées, celle du N18-ET de la partie « fatigue-fluage » légèrement décalée de moins de 
10-6 m/cycle vers des vitesses plus hautes, à ∆K identiques, par rapport à celle du N18-AA. 
Ces résultats confirment la qualité de l’élaboration choisie dans cette étude expérimentale et la 
validité de la comparaison entre alliages expérimentaux et alliages de référence « ET » (cf. 
3.3.). En revanche, les résultats correspondant au N18-ET « subsolvus étude » sont singuliers 
notamment dans la partie « fatigue fluage » où les vitesses, à ∆K identiques, sont supérieures 
de presque deux décades à ceux du N18-AA « subsolvus industriel ». Ils sont à relier à une 
erreur du mode opératoire de traitement thermique « subsolvus étude » qui a été réalisé après 
usinage des éprouvettes et non sur ébauches avant usinage. Ces résultats ne sont donc pas 
représentatifs et ne seront pas utilisés pour la comparaison avec les résultats des alliages 
expérimentaux. On se réfère donc ici aux résultats obtenus sur les alliages N18-ET et N18-AA 
« subsolvus industriel ». 
Les résultats des alliages expérimentaux MP1 AD5 et AD8 sont présentés. Les résultats 
correspondant à l’alliage de référence 88-ET (disques gris) sont présentés également ; en 
effet, cet alliage constitue le référent premier de l’étude menée au CDM.  
 
Concernant les résultats obtenus en fatigue, à ∆K identiques (entre 20 et 30 MPa√m), les 
alliages expérimentaux ainsi que l’alliage de référence 88-ET se situent dans la même gamme 
de vitesse que l’alliage N18-ET « subsolvus industriel ». Les alliages AD5 et AD8 se décalent 
légèrement vers des vitesses inférieures (Tableau 36). 
En fatigue-fluage (∆K entre 25 et 50 MPa√m), les courbes des alliages expérimentaux sont 
superposées à celle de l’alliage de référence 88-ET. Les alliages AD5 et AD8 se décalent 
légèrement vers des vitesses inférieures. En revanche, à ∆K équivalent, les vitesses de 





Figure 182 : Courbes de propagation de fissure (partie Sinus, 0,5 Hz) à 650°C 
des alliages expérimentaux MP1, AD5 et AD8, des alliages de référence 88-ET 
traités subsolvus, de l’alliage de référence N18-ET traité selon deux voies 
subsolvus, SUB (« standard » de l’étude) et INDUS (« standard » industriel) et 
du N18-AA traité subsolvus suivant le standard industriel.  
 
Figure 183 : Courbes de propagation de fissure (partie « trapèze » 10-300-10, 0,5 
Hz) à 650°C des alliages expérimentaux MP1, AD5 et AD8, des alliages de 
référence 88-ET traités subsolvus, de l’alliage de référence N18-ET traité selon 
deux voies subsolvus, SUB (« standard » de l’étude) et INDUS (« standard » 




Tableau 36 : Vitesse de propagation de fissure à 
650°C en fatigue (« sinus ») et fatigue-fluage 
(« trapèze ») pour les alliages expérimentaux, 
l’alliage de référence 88-ET traités « subsolvus 
étude » et pour l’alliage de référence N18-ET 
traité « subsolvus industriel ».  
Tableau 37 : Vitesse de propagation de fissure à 
650°C en fatigue (« sinus ») et fatigue-fluage 
(« trapèze ») pour les alliages expérimentaux et 
l’alliage de référence 88-ET traités 
« supersolvus étude ». 
 
 
5.3.2.2 Après un traitement supersolvus 
 
Les essais concernant les alliages traités supersolvus sont présentés sur la Figure 184 pour la 
partie « sinus » et sur la Figure 185 pour la partie « trapèze ». Les résultats des alliages 
expérimentaux MP1, AD5, AD8 et de l’alliage de référence 88-ET sont présentés ainsi que les 
résultats disponibles sur le René 88 en sollicitation de type fatigue. Dans la littérature, aucun 
résultat d’essai en fatigue fluage 10-300-10 à 650°C n’est disponible sur le René 88. 
 
L'observation des courbes obtenues sur les alliages expérimentaux confirme leurs bonnes 
performances en comparaison de l’alliage de référence 88-ET. En effet, tant en fatigue (∆K 
entre 15 et 25 MPa√m) qu’en fatigue-fluage (∆K entre 25 et 50 MPa√m), leurs vitesses de 
propagation de fissure sont plus faibles, à ∆K équivalent, que celles de l'alliage 88-ET. Les 
courbes des alliages MP1 et AD8 sont superposées tandis que celle correspondant à l’alliage 








 à un ∆K donné, on constate qu’il y a peu de différence pour les résultats en 
fatigue, les vitesses étant très légèrement inférieures dans le cas du traitement thermique 
supersolvus (Tableau 37). En fatigue-fluage en revanche on observe des vitesses inférieures 
d’environ une décade dans le cas du traitement supersolvus par rapport au traitement 
subsolvus à ∆K=35 MPa√m. Ces résultats sont en accord avec ceux couramment admis 
indiquant que la diminution de la taille de grain entraîne une augmentation de la vitesse de 
propagation de fissure en fatigue-fluage.  
 
Parmi l’ensemble des alliages expérimentaux, c’est l’alliage AD5 qui présente les vitesses 























Les résultats obtenus en propagation de fissure se situent au-delà des spécifications du cahier 
des charges et confirment ainsi la pertinence des compositions expérimentales de cette étude.  
Les résultats obtenus sur les alliages traités « subsolvus étude » démontrent une résistance 
équivalente à celle du N18-ET traité « subsolvus industriel » en propagation de fissure en 
fatigue. La comparaison étant indirecte en termes de traitement thermique, on soulignera ici 
l’importance de l’optimisation du traitement thermique pour permettre l’amélioration des 
propriétés mécaniques (cf. chapitre 4).  
Les résultats obtenus sur les alliages traités « supersolvus étude » montrent de meilleures 
performances en propagation de fissure en fatigue fluage que celles de l’alliage de référence 
88-ET.   
 
Les données obtenues en traction et en propagation de fissure démontrent que les 
compositions choisies conduisent à une optimisation des propriétés tant en « petits grains » 
(traitement subsolvus, alliage de référence N18) qu’en « grains moyens » (traitement 





Figure 184 : Courbes de propagation de fissure (partie Sinus, 0,5 
Hz) à 650°C des alliages expérimentaux MP1, AD5 et AD8, de 
l’alliage de référence 88-ET et du René 88 traités supersolvus et 





Figure 185 : Courbes de propagation de fissure (partie « trapèze » 10-300-
10, 0,5 Hz) à 650°C des alliages expérimentaux MP1, AD5 et AD8, de 
l’alliage de référence 88-ET traités supersolvus et du N18-AA traité suivant 






5.3.3.1 Essais sous 550 MPa à 700°C 
    Alliage MP1 vs alliage de référence 88-ET 
 
Les essais de fluage sur les alliages de la première phase de l’étude (MP1 et MP3 – pour les 
résultats concernant MP3, cf. 2.1.4.2.) ont été conduits à 700°C sous 550 MPa. Cette 
condition avait été définie en cours d'étude par Snecma. 
 
A 700°C sous 550 MPa, on observe une bien meilleure tenue au fluage de l’alliage 
expérimental que celle de l’alliage de référence 88-ET et ce, pour les deux traitements 
thermiques appliqués (Figure 186) : au bout de 3000h d'essai, l'alliage MP1 n'avait flué que 
de 0,3%. Aux vues des résultats obtenus sur la nuance MP1, il a donc été décidé de poursuivre 





Figure 186 : Courbes de fluage sous 550 MPa à 700°C de l’alliage 
expérimental MP1 et de l’alliage de référence 88-ET traités subsolvus et 
supersolvus. (Pour l’alliage expérimental, les essais ont été prolongés sous 
650 MPa à partir de 3000h d’essai sous 550 MPa) 
 
 
Choix de la représentation graphique 
 
Sur les courbes « déformation/temps », c’est l’évolution de la déformation totale qui est 
présentée (Figure 186). Le temps correspondant à la mise en charge élastique est retranché. 
La déformation au « temps zéro » correspond donc à la déformation élastique
E
σ
, E étant le 
module d’Young estimé à partir des essais de traction menés à la même température et σ, la 
contrainte nominale appliquée.  
 
Dans cette étude, on a cherché la représentation graphique la plus pertinente permettant de 
rendre compte à la fois des changements de régime de déformation et des particularités de nos 
alliages (déformation nulle ou négative). En première approche, une représentation linéaire 
(non logarithmique) de la vitesse de déformation en fonction du temps a été tracée. Sur la 
Figure 187, on observe les courbes ainsi tracées pour les alliages MP1 et 88-ET, traités 
suivant les deux voies étudiées (subsolvus et supersolvus) : on voit bien les tendances 
générales mais les temps de début et de fin de chacun des stades sont très imprécis notamment 
en début du fluage où la courbe est très dense, de plus cette représentation ne permet pas de 
visualiser les vitesses minimales pour pouvoir comparer les alliages.  
Pour à la fois visualiser les changements de régime et le phénomène de déformation 
« négative », la représentation de la déformation totale en fonction du logarithme du 
temps a finalement été choisie : sur la Figure 188, on observe la courbe ainsi tracée – de 0 à 1 
% de déformation totale – pour les alliages MP1 et 88-ET traités subsolvus et supersolvus.  
 
La représentation du logarithme de la vitesse de déformation en fonction de la 
déformation est utilisée dans un second temps (cf. 5.4.1) pour comparer l’influence des 





Figure 187 : Vitesse de déformation en fonction du temps en fluage à 
700°C sous 550 MPa puis sous 650 MPa (représentation non 
logarithmique) de l’alliage expérimental MP1 et de l’alliage de référence 





Figure 188 : Courbes de fluage sous 550 MPa à 700°C de l’alliage 
expérimental MP1, de l’alliage de référence 88-ET traités subsolvus et 
supersolvus. (Pour l’alliage expérimental MP1, les essais ont été prolongés 
sous 650 MPa à partir de 3000h d’essai sous 550 MPa) Représentation en 




On constate ainsi que la vitesse de déformation de l’alliage MP1 traité subsolvus est nulle au 
cours des 800 premières heures. Entre 800 et 3000h, la vitesse de déformation est constante 
puis au-delà de 3000h – la contrainte est élevée à 650 MPa - la vitesse augmente avec le 
temps.  
La forme de la courbe de l’alliage 88-ET traité subsolvus est identique à celle de l’alliage 
MP1 traité subsolvus à deux différences près : on observe d’une part une légère augmentation 
de la déformation dans les premières minutes de l’essai et d’autre part, l’augmentation de la 
déformation a lieu beaucoup plus tôt, vers 200h, avec une vitesse de déformation constante 
jusqu’à environ 500h puis une accélération constante au-delà. Rappelons que la contrainte n’a 
pas été augmentée dans le cas de cet alliage de référence.  
 
La déformation de l’alliage expérimental MP1 traité supersolvus est constante jusqu’à 1000h. 
Ensuite on observe une légère augmentation de la déformation – la contrainte appliquée est 
toujours de 550 MPa. Au-delà de 3000h, sous 650 MPa, on observe une augmentation de la 
déformation plus nette et ce, jusqu’à l’interruption de l’essai après plus de 4500h d’essai, pour 
une déformation totale de 0,8%. L’alliage de référence 88-ET traité supersolvus présente une 
vitesse de déformation initiale constante pendant la première heure d’essai. La déformation 
est ensuite constante jusqu’à 10h. Au-delà, la vitesse augmente continûment.  
 
 
Aux vues des résultats obtenus sur l’alliage MP1, qu’il soit traité subsolvus ou supersolvus, 
on constate qu’il était nécessaire d'optimiser les conditions d'essai pour obtenir une 
déformation appréciable et qui permette de comparer les alliages expérimentaux dans un délai 
raisonnable. En conséquence, au bout de 3000h de fluage de l'alliage MP1 sous 550 MPa, la 
contrainte a été relevée de 100 MPa pour être portée à 650 MPa. C'est cette valeur de 
contrainte qui a ensuite été retenue pour l'évaluation en fluage des nuances AD.  
 
 
Pour la présentation des résultats des alliages expérimentaux AD on choisit donc pour une 
première approche les représentations suivantes :  
- Déformation totale en fonction du temps, 






5.3.3.2 Essais sous 650 et 700 MPa à 700°C 
    Alliages expérimentaux AD vs alliage de référence 88-AA 
 
Les essais de fluage sur les alliages expérimentaux AD ont été menés à 700°C sous 650 MPa 
(cf. supra) après les deux traitements thermiques. Les alliages MP1, AD5 et AD8 traités 
supersolvus ainsi que les alliages MP1 et AD7 traités subsolvus ont également été testés à 
700°C sous 700 MPa.  Un essai supplémentaire sous 750 MPa à 700°C a pu être mené sur 
l’alliage AD5 traité supersolvus. L’alliage 88-ET n’ayant pas été testé sous ces contraintes, les 
résultats des alliages expérimentaux ont donc été comparés à ceux de l’alliage de référence 
88-AA (cf. 3.3.).  
 
Alliage de référence 88-AA 
 
La courbe de l’alliage 88-AA traité subsolvus testé à 700°C sous 650 MPa est reportée sur la 
Figure 189, celle du même alliage traité supersolvus testé dans les mêmes conditions sur la 
Figure 190. Pour chacune des deux figures, la déformation totale est représentée en fonction 
du temps (a) et en fonction du logarithme du temps (b).  
 
La déformation en fluage à 700°C sous 650 MPa de l’alliage de référence 88-AA traité 
subsolvus en fonction du temps suit une courbe « classique » des superalliages : après une 
augmentation dans les premières minutes de l’essai (hors mise en charge) correspondant à un 
stade de fluage primaire, la déformation se stabilise (fluage stationnaire) jusqu’à 100h puis la 
vitesse de déformation augmente (fluage tertiaire) jusqu’à rupture à 715h pour une 
déformation totale de 6,8%, soit une déformation εt – εi (avec εi, déformation après la mise en 
charge) au cours de l’essai de 6,6%.  
Dans les mêmes conditions de fluage, la déformation totale en fonction du temps de l’alliage 
de référence 88-AA traité supersolvus présente une évolution similaire avec cependant une 
légère décroissance de la déformation (moins de 0,02%) étalée entre 1h et 200h d’essai, s’en 
suit le fluage tertiaire jusqu’à l’interruption de l’essai au bout de 675h d’essai, la déformation 
totale étant de 0,96% (εt – εi =0,5%). Toujours à 700°C, un essai a été mené sur l’alliage 88-
AA traité supersolvus sous 700 MPa (Figure 191). Dans ces conditions, la phase stationnaire 
est très courte, le stade tertiaire débutant dès 1h d’essai jusqu’à la rupture au bout de 205h 










Figure 189 : Courbes de fluage sous 650 MPa à 700°C des alliages expérimentaux MP1, 
AD5, AD7, AD8, de l’alliage de référence 88-AA traités subsolvus (Pour l’alliage 
expérimental MP1, le chargement à 650MPa est effectué après 3000h sous 550 MPa à 
700°C, pour l’alliage AD5, la contrainte est augmentée à 850 MPa pendant l’essai entre 
2500 et 2700h puis rediminuée à 650 MPa).  
(a) Représentation de la déformation totale entre 0 et 2% en fonction du temps. 










Figure 190 : Courbes de fluage sous 650 MPa à 700°C des alliages expérimentaux 
MP1, AD5, AD7, AD8, de l’alliage de référence 88-AA traités supersolvus (Pour 
l’alliage expérimental MP1, le chargement à 650MPa est effectué après 3000h sous 
550 MPa à 700°C).  
(a) Représentation de la déformation totale entre 0 et 3% en fonction du temps. 
(b) Représentation de la déformation totale entre 0,2 et 3% en fonction du 










Figure 191 : Courbes de fluage sous 700 MPa à 700°C des alliages expérimentaux 
MP1, AD5, AD7, de l’alliage de référence 88-AA traités supersolvus.  
(a) Représentation de la déformation totale en fonction du temps. 
(b) Représentation de la déformation totale entre 0,2 et 1% en fonction du 




Alliage expérimental MP1 
 
Sur les Figure 189 et Figure 190 apparaissent également les courbes de l’alliage MP1 
renommées respectivement « MP1 SUB pseudo 650 MPa » et « MP1 SUPER pseudo 650 
MPa » correspondant aux essais menés sous 650 MPa sur l’alliage MP1 après 3000h sous 550 
MPa à 700°C (cf. 5.3.3.1).  
 
Dans le cas de l’alliage expérimental traité subsolvus, on constate d’abord une vitesse de 
déformation nulle pendant 10h après l’augmentation de la contrainte de 550 à 650 MPa puis 
une augmentation de la déformation jusqu’à l’interruption de l’essai après 1050h sous 650 
MPa, la déformation totale étant de 3,3%. Pour l’alliage MP1 traité supersolvus testé dans les 
mêmes conditions, le stade stationnaire à vitesse nulle dure 40 heures. L’essai a été 
interrompu après 1500h sous 650 MPa, la déformation totale est de 0,8%.  
 
L’alliage MP1 traité subsolvus a été testé à 700°C sous 700 MPa (Figure 192). On observe 
un fluage stationnaire à vitesse de déformation nulle depuis la fin de la mise en charge jusqu’à 
200h d’essai suivi par une augmentation de la déformation jusqu’à l’interruption de l’essai 
après 1050h et 0,93% de déformation totale. Depuis la fin de la mise en charge, l’alliage s’est 
donc déformé (εt – εi) de 0,5% (déformation initiale de 0,44%). L’alliage MP1 traité 
supersolvus a également pu être testé en fluage dans les mêmes conditions (Figure 191). La 
courbe de fluage se trouve dans la même gamme de déformations que les alliages AD5 et 
AD7 également testés sous ces conditions, comparativement à l’alliage de référence 88-AA. 
On observe un stade stationnaire d’environ 40h. L’essai a été interrompu après 700h, la 
déformation totale est de 0,93%, l’alliage s’est donc déformé (εt – εi) d’environ 0,5% 
(déformation initiale de 0,45%). 
 
Alliages expérimentaux AD 
 
L’alliage AD5 se distingue clairement parmi les 3 alliages AD. A 700°C sous 650 MPa en 
effet, pour les deux traitements thermiques testés (subsolvus et supersolvus), cet alliage 
développe les plus faibles déformations en fonction du temps et les stades de fluage 
secondaires les plus longs.  
 
Le stade de fluage secondaire se caractérise pour l’alliage AD5 par une diminution puis une 
stabilisation de la déformation en fonction du temps soit une vitesse de déformation négative 
puis nulle et ce, dans l’état traité subsolvus comme dans l’état traité supersolvus, et pour les 
deux contraintes d’essai dans le cas du traitement supersolvus. La courbe, selon la 
représentation de la déformation en fonction du logarithme du temps, se caractérise alors par 
un creux de déformation, la déformation minimale correspondant à une déformation inférieure 
à celle du début du stade secondaire. 
 
Après un traitement subsolvus, sous 650 MPa, la diminution de la déformation commence 
quelques secondes après le début de l’essai (hors mise en charge) pour se stabiliser au bout 
d’1h (Figure 189). La déformation en début de stade secondaire est de 0,27%, elle baisse 
jusqu’à une valeur de 0,23% qui se stabilise jusqu’à 500h d’essai. La déformation augmente 
alors de moins de 0,1% en 1000h puis diminue de nouveau de 0,05% les 1000 heures 
suivantes (2500h/0,28%) soit la valeur initiale du fluage secondaire, le matériau ne s’est donc 
pas déformé. En conséquence, afin d’être en mesure d’ « observer de la déformation », il a été 
décidé d’augmenter la contrainte en deux paliers successifs de 100 MPa jusqu’à 850 MPa 
pendant 200h puis de redescendre à 650 MPa.  
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L’essai est interrompu après 6210h, la déformation totale est de 0,56%, l’alliage s’est donc 
déformé d’environ (εt – εi) 0,3%. 
 
Après un traitement supersolvus, sous 650 MPa, on observe le même phénomène mais cette 
fois-ci beaucoup plus étalé dans le temps (Figure 190) : la déformation baisse de 0,07% et se 
stabilise à 100h jusqu’à 500h, soit le même temps qu’après un traitement subsolvus, puis 
augmente. L’essai est interrompu après 2440h, la déformation totale est de 0,86%, l’alliage 
s’est donc déformé (εt – εi) de 0,5% (déformation initiale 0,37%).  
 
On observe également une diminution de la déformation en fonction du temps de fluage pour 
l’alliage AD5 traité supersolvus testé sous 700 MPa à 700°C. La déformation passe de 0,55% 
à 0,51% en 100h. Elle augmente légèrement jusqu’à 500h où elle retrouve son niveau 
d’origine puis augmente plus franchement. L’essai est interrompu après 1410h, la déformation 
totale est de 1%, l’alliage s’est déformé (εt – εi) de 0,45%.  
 
 
L’alliage AD8 a été testé sous 650 MPa à 700°C pour les deux traitements thermiques 
(Figure 189 et Figure 190). Les essais menés sous 700 MPa après chacun des deux 
traitements thermiques étudiés ont rompu précocement du fait de présence d’acier dans les 
têtes d’éprouvette (cf. 3.2.2.).  
 
Comme dans le cas de l’alliage AD5, on constate un creux de déformation pour l’alliage AD8 
traité subsolvus. La diminution commence après 2h d’essai (hors mise en charge), la 
déformation baisse de presque 0,1%. Le minimum de déformation est atteint à 75h d’essai, le 
niveau d’origine est retrouvé à 500h puis la déformation augmente plus nettement (début du 
tertiaire). L’essai est interrompu après 2500h, la déformation totale est alors de 0,98%, 
l’alliage s’est donc déformé (εt – εi) de 0,4% (déformation initiale de 0,47%).  
 
Dans le cas de l’alliage AD8 traité supersolvus testé dans les mêmes conditions, on ne 
remarque qu’une légère baisse (0,02%) entre 1h et 10h d’essai. La déformation est stable 
jusqu’à 400h, temps à partir duquel elle commence à croître jusqu’à l’interruption de l’essai à 
2200h, la déformation totale est de 1,2%, l’alliage s’est donc déformé (εt – εi) d’environ 0,5% 
(déformation initiale de 0,67%).  
 
 
Les résultats concernant l’alliage AD7 testé sous 650 MPa à 700°C sont présentés sur la 
Figure 189 pour le traitement thermique subsolvus, sur la Figure 190 pour le traitement 
thermique supersolvus.  
On remarque tout d’abord une grande déformation élastique de mise en charge dans les deux 
cas de figure. En effet, l’alliage AD7 est l’alliage expérimental le moins rigide de l’ensemble 
des alliages expérimentaux (Tableau 38). On note, dans le cas du traitement thermique 
supersolvus, une forte déformation pendant le stade primaire correspondant à un 
accroissement de déformation de 0,6%. On n’observe pas de creux de déformation : la 
déformation est constante (très légère incurvation) pendant 250h dans le cas du traitement 
thermique subsolvus, pendant 150h dans le cas du traitement thermique supersolvus. Elle 
augmente ensuite jusqu’à l’interruption des essais respectivement à 1910h pour une 
déformation totale de 1% (εt – εi =0,6%) et à 1155h pour une déformation totale de 2,7%  




L’alliage AD7 traité subsolvus testé sous 700 MPa à 700°C (Figure 192) se caractérise par un 
fort fluage primaire, une augmentation de 0,4% de la déformation étant relevée. S’en suit une 
période de fluage stationnaire de 100h caractérisé par une très faible déformation (0,05%) 
suivie par une augmentation de la déformation jusqu’à l’interruption de l’essai à 1290h pour 
une déformation totale de 1,6% soit une déformation en cours d’essai (εt – εi) de 0,9% 
(déformation initiale de 0,72%). 
Suite à un problème d’enregistrement à la mise en charge, les premières minutes de l’essai 
sous 700 MPa à 700°C de l’alliage AD7 traité supersolvus n’apparaissent pas sur la courbe 




, avec σ =700 MPa et E =150 GPa (Tableau 38). La déformation 
oscille entre 0,46 et 0,49% pendant 250h puis augmente jusqu’à l’interruption de l’essai après 
885h pour une déformation totale de 1% (εt – εi =0,55%).  
 
 
 MP1 AD5 AD7 AD8 
Subsolvus 236 216 200 236 
Supersolvus 256 184 150 191 
Tableau 38 : Valeurs du module d’Young en GPa à 700°C établies par essais de traction (cf. 5.3.1) 





Figure 192 : Courbes de fluage sous 700 MPa à 700°C des alliages expérimentaux MP1, et 
AD7 traités subsolvus. 
 (a) Représentation de la déformation totale entre 0 et 2% en fonction du temps. 




















































Les essais de fluage menés à 700°C sur les alliages expérimentaux MP1, AD5, AD7, AD8 
ainsi que sur les alliages de référence 88-AA et 88-ET nous permettent d’accéder aux résultats 
suivants (Tableau 39, Tableau 40 et Tableau 41) :  
 
- Sous 550 MPa (alliage MP1) :  
 
o La déformation εt – εi à 400h pour l’alliage MP1 traité subsolvus est 
largement inférieure à celle des alliages 88-ET et 88-AA,  
o Pour l’alliage MP1 subsolvus, la déformation εt -εi à 400h est inférieure à celle 
de l’alliage 88-AA mais 5 fois supérieure à celle de l’alliage 88-ET, 
o Le temps d’essai nécessaire pour atteindre une déformation εt – εi de 0,2% 
(t0,2) est bien supérieur pour l’alliage MP1 à ceux estimés sur les alliages de 
référence, et ce, quel que soit le traitement thermique appliqué. Il est largement 
supérieur aux spécifications industrielles établies pour le cahier des charges 
des propriétés en fluage. 
 
 





















  50    30  
N18-
ET 
 0,31 310 Interrompu 
500h/0,45% 
    
88-ET 0,38 0,13 600 Rupture 
1970h/11,3% 
    
88-AA 0,39 0,09 580 Rupture 
1230h/6,5% 
0,23 0,34 200 Rupture 
715h/6,8% 
MP1 0,21 0,03 2400h Poursuite 
sous 650 
MPa 
0,6 0,7 130 Rupture 
1050h/3,3% 
AD5     0,25 0 4100 Interrompu 
6210h/0,56% 
AD7     0,4 0,09 1070 Interrompu 
1910h/1% 
AD8     0,46 -0,05 1470 Interrompu 
2490h/0,98% 
Tableau 39 : Données mécaniques en fluage à 700°C sous 550 et 650 MPa des alliages expérimentaux 

























  300    80  
88-ET 0,28 0,28 200 Trempe 
4900h/5,6% 
    
88-AA 0,29 0,05 1170 Rupture 
4200h/10,8% 
0,47 0,07 530 Trempe 
675h/0,96% 
MP1 0,38 0,03 >3000  Poursuite 
sous 650 
MPa 
0,52 0,09 1100 Trempe 
1500h/0,8% 




AD7     1 0,77 1 min Trempe 
1155h/2,7% 
AD8     0,65 0,02 1430 Trempe 
2200h/1,2% 
Tableau 40 : Données mécaniques en fluage à 700°C sous 550 et 650 MPa des alliages expérimentaux 
et des alliages de référence traités supersolvus. 
 
 
- Sous 650 MPa (alliages AD) :  
 
Les résultats obtenus sur les alliages AD ne peuvent être comparés directement à ceux 
obtenus sur MP1, cet alliage ayant été d’abord flué sous 550 MPa pendant 3000h avant une 
augmentation de la contrainte d’essai de 100 MPa. Ils ne peuvent l’être non plus avec ceux 
correspondant à l’alliage de référence 88-ET, qui n’a pas été testé sous cette contrainte. La 
comparaison est donc effectuée avec les résultats obtenus sur l’alliage 88-AA. Elle ne peut 
être qu’indirecte : même si nous avons vu que les résultats des essais étaient proches sous 550 
MPa entre les deux alliages de référence (cf. chapitre 3 / validation étude), aucun essai ne peut 
valider la correspondance des essais sous des contraintes supérieures pour les deux modes 
d’élaboration. De plus, rappelons que les éprouvettes testées d’alliage 88-AA proviennent 
d’un galet fissuré (cf. 3.3.3.2.).  
 
La comparaison avec l’alliage industriel René 88 reste difficile, cet alliage étant souvent testé 
à 650°C et très peu à 700°C. Toutefois, à 700°C, Huron [1996b] donne un temps t0,2 de 155h 
pour un essai de fluage réalisé sous 690 MPa après un traitement supersolvus. Pour l’alliage 
88-AA, ce temps est estimé à 65h, ce qui irait dans le sens d’un endommagement avant essai, 
même si la valeur de t0,2 permet difficilement de trancher (Tableau 41). En revanche, dans le 
brevet relatif à l’invention du René 88 [Krueger, 1990], à 700°C sous 550 MPa pour un 
traitement supersolvus, on trouve des valeurs de t0,2 et tr (temps à rupture) respectivement 
égales à 812h et 5888h alors que l’on trouve des valeurs de 1170h et 4200h pour l’alliage 88-
AA traité supersolvus : le temps à rupture, plus à même d’indiquer un endommagement 




o La déformation εt – εi à 400h pour l’alliage AD5 est négative dans le cas du 
traitement subsolvus et nulle dans le cas du traitement supersolvus, 
o Les déformations εt – εi à 400h des alliages AD sont toutes inférieures et les temps t0,2 
tous supérieurs à ceux correspondant à l’alliage 88-AA et aux préconisations 
industrielles, excepté pour l’alliage AD7 traité supersolvus présentant sous ces 
conditions une forte déformation pendant le fluage primaire, 
o L’alliage AD5 présente clairement les meilleures caractéristiques (εt – εi à 400h et 
t0,2) pour le traitement supersolvus comparativement aux autres alliages : après 2440h 
d’essai, εt -εi est de 0,5%, 
o Dans le cas du traitement subsolvus, l’alliage AD5 présente d’excellentes 
caractéristiques : à 400h, εt – εi =0, valeur toutefois supérieure à celle de l’alliage 
AD8 présentant une déformation négative de 0, 05% mais un temps t0,2 presque 3 fois 
supérieur (4100h) à celui de l’alliage AD5. 
 
 
- Sous 700 MPa (alliages MP1, AD5 et AD7) : 
 
o L’alliage MP1 traité subsolvus développe une meilleure résistance au fluage sur 1000h 
que l’alliage traité supersolvus, 
o L’alliage AD7 traité subsolvus développe un fort stade de fluage primaire, 
o Dans le cas du traitement thermique supersolvus, c’est l’alliage AD5 qui développe les 
meilleures caractéristiques comparativement aux alliages MP1, AD7 et 88-AA. 
 
 



















Spécif.    20    45  
88-AA     0,63  65 Rupture 
205h/8,9% 
MP1 0,38 0,08 750 Trempe 
1050h/0,93% 
0,44 0,15 485 Trempe 
700h/0,93% 
AD5     0,54 0 1050 Trempe 
1410h/1% 
AD7 0,72 0,48 1 min Trempe 
1290h/1,6% 
0,47 0,05 690 Trempe 
885h/1% 
Tableau 41 : Données mécaniques en fluage à 700°C sous 700 MPa de l’alliage de référence 88-AA et 
de l’alliage expérimental AD5 traités supersolvus et des alliages expérimentaux MP1 et AD7 traités 
subsolvus et supersolvus. 
 
Les alliages AD5, AD8 et MP1 sont, dans l’ordre décroissant, les alliages présentant la 
meilleure tenue au fluage à la fois en subsolvus et en supersolvus. L’alliage AD7 doit être 
éliminé des compositions éligibles au regard de ses caractéristiques en fluage  notamment du 
fait d’un très fort fluage primaire. Les résultats obtenus en fluage sont largement supérieurs 
aux spécifications industrielles, tant pour l’objectif HS (correspondant schématiquement au 
traitement thermique subsolvus) que l’objectif HR (correspondant schématiquement au 
traitement thermique supersolvus).  
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5.4 Synthèse des résultats 
 
Notre étude s’inscrit dans le développement de nouveaux superalliages polycristallins 
sollicités dans une gamme de températures allant de 500 à 700°C qui doivent être 
dimensionnés pour répondre à trois propriétés principales : haute tenue en traction et en 
fatigue, haute résistance en fluage, haute tolérance à l’endommagement. Répondre à ces trois 
critères nécessite un compromis en termes de composition chimique et de traitements 
thermomécaniques (élaboration et traitements thermiques).  
 
Nous avons vu au chapitre 1 que le développement de la séquence VIM/VAR d’une part et 
l’utilisation de la Métallurgie des Poudres d’autre part permettent de limiter les ségrégations 
chimiques notamment en éléments réfractaires qui conduisent, avec un procédé traditionnel de 
coulée/forgeage à un endommagement précoce. L’utilisation de ce procédé a permis 
l’introduction plus importante d’éléments d’addition conduisant à un meilleur renforcement 
avec en corollaire l’augmentation des propriétés en traction, fatigue et fluage. 
 
Comme nous l’avons vu au chapitre 2 (cf. 2.2.2.), on a cherché dans cette étude à optimiser la 
composition chimique de nos alliages dont la composition s’inspirait de celle du N18 mais en 
diminuant la fraction volumique de γ’ tout en conservant ou en améliorant les propriétés 
mécaniques de l’alliage. Ce cahier des charges ambitieux était destiné à répondre aux 
exigences économiques et environnementales plus grandes demandées aujourd’hui par les 
motoristes. La recherche d’une nouvelle composition ad hoc a été effectuée dans le cadre 
d’une collaboration avec l’ONERA. Au total, 22 nouvelles compositions ont été proposées 
dont 5 par le CDM. L’ensemble des alliages expérimentaux a été élaboré à l’ONERA par 
VIM/Electrode Tournante (cf. 3.2.1). Le CDM a privilégié l’étude des deux traitements 
thermiques tandis que l’ONERA s’intéressait de manière plus approfondie à l’influence des 
éléments d’alliage après un seul traitement thermique (subsolvus).  
 
Les spécifications définies par la Snecma (Tableau 42) étaient les suivantes :  
 
- augmentation de la fenêtre de remise en solution pour permettre l’évolution de la 
microstructure (taille de grain, taille et distribution des précipités γ’) en fonction des 
propriétés mécaniques visées (orientation « Haute Résistance » ou « Haute 
Température »), 
- stabilité métallurgique vis-à-vis de la précipitation des phases TCP pour des temps 
longs de vieillissement jusqu’à 750°C, 
- maîtrise de la densité inférieure à 8,3 (N18 : 8), 
- augmentation de l’écart plastique en traction pour accroître la capacité d’écrouissage, 
- augmentation de la tenue en fluage et en fatigue jusqu’à 700°C, 
- tenue à la propagation de fissure au moins équivalente à celle du N18 qui est l’un des 




  N18 N19 HR N19 HT 
Survitesse 
(Rm) 
20°C 1510 (MPa) 1530 1480 
600°C 1330 1420 1370 
700°C 1120 1200 1300 
R0,2 20°C 1025 1020 970 
600°C 990 990 940 
Fluage 0,2%/400h/650°C 650 750 750 
0,2%/400h/700°C 280 400 520 








R=0 600-650°C  
E∆ε=1500 MPa 
4700 20000 10000 
Déf. imposée 650°C E∆ε=1120 MPa 16000 >100000 >100000 
 700°C E∆ε=1140 MPa  45000 30000 




5,5 10-5  5,5 10-5 
650°C 0,5 Hz  
∆Κ=20 MPa√m 
2 10-4 2 10-4 2 10-4 
650°C tm=90s  
∆Κ=20 MPa√m 
2 10-4 6 10-4 4 10-4 
Densité  8 <=8,3 <=8,3 
Tableau 42 : Spécifications SNECMA Moteurs pour le N19 HR (Haute Résistance) et le N19 HT 




L’analyse des résultats obtenus sur les 5 alliages expérimentaux développés par le CDM au 
regard des trois premières spécifications listées nous indique que :  
 
- l’alliage MP1 est instable vis-à-vis de la précipitation des phases TCP et sa densité est 
supérieure à 8,3, 
- la densité de l’alliage AD8 est supérieure à 8,3 et sa FRS est la plus faible (46°C) des 
alliages expérimentaux, 
- l’alliage MP3 est instable vis-à-vis des phases GCP (cf. 2.4), 
- les alliages AD5 et AD7 sont stables vis-à-vis de la précipitation des phases TCP, 




Concernant les deux alliages répondant aux trois premières spécifications, AD5 et AD7, 
l’analyse des caractéristiques mécaniques au regard des deux dernières spécifications permet 
d’observer que :  
 
- Aux trois températures d’essai de traction (20, 650 et 700°C), la limite d’élasticité de 
l’alliage AD5 est nettement supérieure à celle de l’alliage AD7 après un traitement 
subsolvus, légèrement supérieure dans le cas d’un traitement supersolvus, 
- A 650°C, l’alliage AD5 présente un écart plastique plus important que l’alliage AD7 
après un traitement subsolvus, moins important après un traitement supersolvus, 
- L’écart plastique de l’alliage AD7 traité subsolvus à 650°C est inférieur aux 
spécifications (415 vs 425 MPa), 
- A 700°C, on observe l’inverse : l’alliage AD5 présente un écart moins important que 
l’alliage AD7 après un traitement subsolvus, plus important après un traitement 
supersolvus.  
- En fatigue et fatigue-fluage, l’alliage AD7 n’a pas été testé. L’alliage AD5 présente les 
vitesses de fissuration les plus basses de l’ensemble des alliages testés, tant après un 
traitement subsolvus qu’un traitement supersolvus, bien inférieures aux vitesses 
définies dans les spécifications, 
- La résistance au fluage à 700°C sous 700 MPa de l’alliage AD5 traité supersolvus est 
supérieure à celle de l’alliage AD7 traité supersolvus, 
- A 700°C, sous 650 MPa, la résistance au fluage de l’alliage AD5 est largement 
supérieure à celle de l’alliage AD7, pour les deux traitements thermiques étudiés, 
- L’alliage AD7 présente un fort fluage primaire dans certaines conditions (traitement 
supersolvus, sous 650 MPa ; traitement subsolvus sous 700 MPa). 
 
 
C’est donc l’alliage AD5 qui répond le mieux à l’ensemble des spécifications. Cet alliage, 
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6.1 Influence de la composition 
 
Afin d’obtenir une fenêtre de remise en solution (FRS) plus large, la fraction de phase γ’ a été 
abaissée ce qui a pour conséquence la baisse de la température de solvus de la phase γ’ (Ts). 
Pour y parvenir, la somme des éléments γ’-gènes (Al, Ti, Nb, Ta) a été diminuée par rapport à 
celle du N18 (entre 12 et 12,5% vs 14,15% pour le N18). La fraction de phase γ’ a ainsi été 
réduite de 6% par rapport à celle du N18. De plus, la concentration en Cr, qui contribue à la 
baisse de la température de solvus (cf. 2.1.1.2, [Marty, 1987]), est augmentée de 1 à 2% par 
rapport au N18. Les températures de solvus de la phase γ’ des alliages expérimentaux sont 
plus basses de 14 à 36°C que celle du N18. La concentration en Co a été maintenue à 15%at. 
dans tous les alliages. Pour compenser la perte en durcissement structural lié à une forte 
fraction de phase γ’ (55% dans le N18), la phase γ’ a été renforcée par l’augmentation des 
concentrations en éléments de substitution Ti, Nb et/ou Ta par rapport à celle de Al. Le ratio 
Al
TaNbTi ++
a été quasiment doublé par rapport à celui du N18 pour se rapprocher de la 
valeur de celui du René 88 (1,05). L’alliage MP3 est une exception sur ce point : afin de tester 
la limite du rapport 
Al
NbTi +
au-delà duquel la phase γ’ devient métastable au profit de la 
phase η, la somme des concentrations en Ti et Nb a été portée à 7,5% (l’alliage ne contient 
pas de Ta), la valeur de ce ratio atteignant 1,7 dans cet alliage. Les observations effectuées sur 
l’alliage MP3 montrent une précipitation généralisée de phase η. Le durcissement de la 
solution solide γ a également été renforcé par l’augmentation de la concentration en Cr et par 
la substitution d’une partie du Mo par du W.  
 
 
Tableau 43 : Compositions visées (% at.) des alliages MP, AD et des alliages 
de référence N18 et René 88.  
%at. N18-ET R88-ET MP3 MP1 AD5 AD7 AD8 
Ni 54,89 55,80 54,94 54,69 55,19 56,39 56,09
Cr 12,02 17,85 14 14 13,5 13 13
Co 14,84 12,50 15 15 15 15 15
Mo 3,78 2,42 3 2,5 2,2 2,2 2
W 0 1,26 0,8 1,5 1,3 0,8 1,2
Al 9,06 4,79 4,5 6 6,3 6,3 6
Ti 5,09 4,61 6,5 5 5,7 5 5,5
Nb 0 0,44 1 1 0,5 0,6 0,5
Ta 0 0 0 0 0 0,4 0,4
Hf 0,14 0 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
C 0,07 0,210 0,120 0,120 0,12 0,12 0,12
B 0,08 0,090 0,095 0,095 0,095 0,095 0,095
Zr 0,03 0,030 0 0 0 0 0
Ti+Al+Nb+Ta 14,15 9,84 12 12 12,5 12,3 12,4
Ti+Nb+Ta 5,09 5,05 7,50 6 6,2 6,0 6,4
(Ti+Nb+Ta)/Al 0,56 1,05 1,67 1 0,98 0,95 1,07
Ti/Al 0,56 0,96 1,44 0,83 0,90 0,79 0,92
Nb/Al 0 0,09 0,22 0,17 0,08 0,10 0,08
Ta/Al 0 0 0 0 0 0,06 0,07
Nb/Ti 0 0,10 0,15 0,20 0,08 0,10 0,08
Ta/Ti 0 0 0 0 0 0,08 0,07
Mo+W 3,78 3,68 3,75 4 3,50 3,00 3,20
W/Mo 0 0,52 0,25 0,60 0,59 0,36 0,60
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 Densité (g/cm3) Fγ’ (%) Ts (°C) FRS (°C) Md (eV) Obs. TCP  
N18 7,96 54 1214 13 0,934 xxx 
AD5 8,25 48,7 1188 50 0,917 o 
Tableau 44 : Caractéristiques physiques des alliages N18-ET et AD5-ET. 
 
Les compositions des alliages AD ont été déduites de celle de l’alliage MP1 (Tableau 43). Les 
propriétés de ce premier alliage expérimental répondaient largement aux spécifications en 
termes de caractéristiques mécaniques. En revanche, la densité était trop importante et 
l’alliage n’était pas stable au regard de la précipitation des phases TCP :  
 
- Afin d’obtenir des alliages stables, les concentrations de Cr et de Mo ont été 
diminuées dans les alliages AD par rapport à celles de l’alliage MP1, la concentration 
en Co étant maintenue à 15%, identique à celle du N18. Toutefois, la somme de ces 
éléments dans l’alliage AD5 est quasiment égale à celle de l’alliage N18 – celle des 
alliages AD7 et AD8 est inférieure – l’alliage AD5 étant pourtant stable malgré une 
teneur en chrome plus élevée dans cet alliage que dans le N18 (Tableau 44). Il semble 
que la diminution de la concentration en Mo via la substitution d’une partie du Mo par 
le W contribue grandement à la stabilisation de la microstructure de l’alliage. Le ratio 
Mo
W de l’alliage AD5 est légèrement supérieur à celui du René 88 (0,59 vs 0,52), 
alliage stable au regard de la précipitation des TCP, qui présente pourtant une 
concentration en Cr bien plus importante (17,85%) : l’élément Mo semble donc jouer 
un rôle prépondérant dans la formation des phases TCP.  
 
- Comparativement au N18, la substitution d’une partie du Mo par du W, l’introduction 
de 1% de Nb dans l’alliage MP1 ainsi que la diminution de la concentration en Al ont 
conduit à l’augmentation de la densité de l’alliage (8,33 dans MP1 vs 8 dans N18). 
L’ajustement de la composition de l’alliage AD5 a permis de diminuer quelque peu la 
densité de cet alliage (8,25) : la somme des éléments W+Mo est réduite de 0,5%, la 
concentration en W diminuant de 0,2% mais avec un rapport 
Mo
W
 maintenu. D’autre 
part, la concentration en Nb est abaissée de 0,5% dans l’alliage AD5 comparativement 
à l’alliage MP1 tandis que la somme des éléments Al+Ti est augmentée de 1%.  
 
- En revanche, l’introduction de Ta dans les alliages AD7 et AD8, la diminution de 1% 
de la concentration en Cr conjuguées à l’augmentation limitée à moins de 0,5% de la 
somme Al+Ti ne permettent pas de baisser significativement la densité de ces deux 
alliages. Celle de l’alliage AD7 est tout juste inférieure à 8,3, la concentration en W 
ayant été limitée à 0,8%. En conséquence, le ratio 
Mo
W
 est presque divisé par deux par 
rapport à celui de l’alliage MP1. 
 
Les éléments Mo et W ont tendance à augmenter la température de solvus de la phase γ’, 
l’effet étant plus important pour le W (cf. 2.1.1.3, [Loomis, 1972 ; Marty, 1987]). L’analyse 
des résultats obtenus sur trois alliages expérimentaux AD, de fraction de phase γ’ équivalente 
(49%), le confirment : on constate que la température de solvus de l’alliage AD7 est plus 
basse que celles des deux autres.  
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plus faibles. La température de solvus de l’alliage AD5 n’est supérieure que de 4°C à celle de 
l’alliage AD7, le taux de Cr dans AD5 étant supérieur de 0,5%. La concentration en Cr est 
identique dans les alliages AD7 et AD8, la différence de 16°C entre les températures de 




 qui sont 
plus grands dans AD8.  
 
Les alliages expérimentaux MP1 et AD se distinguent par des propriétés en fluage 
remarquables, bien supérieures à celles du N18 et du René 88, quel que soit le traitement 
thermique, subsolvus ou supersolvus, appliqué. La teneur en Co a été maintenue à 15% afin 
de garder une FRS plus large et de conserver une haute résistance en fluage. Le Mo et le W, 
éléments efficaces de durcissement de solution solide sont connus pour leur rôle dans la 
bonne tenue des alliages en traction et fluage. La substitution du Mo par du W – modérée 
pour maîtriser la densité et ne pas favoriser les TCP – améliore la tenue au fluage (cf. 2.1.3) : 
le René88 et les alliages expérimentaux MP1 et AD dont les compositions comprennent du 
W, développent de meilleures propriétés en fluage que le N18, dans lequel il n’y a pas de W. 
Si l’on considère les résultats des essais de fluage effectués sur les alliages AD, testés dans les 
mêmes conditions, on constate que c’est l’alliage AD7 qui a la moins bonne tenue au fluage à 
700°C sous 650 MPa, quel que soit le traitement thermique appliqué. Comme indiqué 
précédemment concernant la température de solvus, c’est l’alliage qui a la concentration en W 




 les plus faibles. Néanmoins, cet alliage est meilleur que l’alliage MP1 si 
l’on observe les résultats obtenus après un traitement supersolvus à 700°C en fluage sous 700 
MPa. Le taux de substitution de l’alliage MP1 (0,375) est égal à celui des alliages AD5 et 
AD8 et supérieur à celui de l’alliage AD7, la concentration en W y est légèrement supérieure 
à celle des alliages AD5 et AD8 et supérieure de 0,7% à celle de l’alliage AD7. Locq 
[2002a], dans l’étude complémentaire à celle menée au CDM, a mesuré l’influence de cette 
substitution sur les propriétés en fluage à 700°C sous 550 MPa ; en incrémentant la teneur en 
W par pas de 0,5% depuis 0,5% jusqu’à 1,5% pour une concentration totale Mo+W 
maintenue à 4%, il obtient trois alliages de base construits à partir de la composition du N18. 
Les meilleurs résultats en fluage sont obtenus pour les alliages contenant 0,5% et 1% qui 
présentent des courbes superposées. L’alliage comprenant 1,5% de W présente des 
caractéristiques très affaiblies en fluage par rapport à l’alliage de base (Figure 33c). Il semble 
donc que la concentration en W d’une part et le ratio de substitution d’autre part soient les 
deux critères à considérer de concert pour mesurer l’impact sur les propriétés en fluage, une 
concentration au-delà de 1,5% en W s’avérant préjudiciable.  
 
Afin de mieux appréhender le comportement en fluage des alliages expérimentaux, 
notamment les meilleures propriétés, tant pour le traitement subsolvus que le traitement 
supersolvus, de l’alliage AD5, les concentrations en éléments de durcissement de la phase γ’ 
(Nb et Ta) doivent être considérées, ces éléments étant bénéfiques à la tenue en fluage [Meng, 
1984 ; Paintendre, 1986b ; Telesman, 2004].  
 





 est égal à 0,08, ces deux valeurs étant moitié moindres que celles des 
trois autres alliages expérimentaux (Nb+Ta de 0,9 à 1%, taux de substitution de 0,14 à 0,17). 
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Toutefois, si l’on compare les résultats des alliages AD5 et AD8, les résultats d’AD5 ne sont 
pas « deux fois meilleurs » surtout après un traitement supersolvus où les résultats sont 
équivalents. D’ailleurs, dans son étude, Locq montre un optimum de propriétés pour 1% de 
Nb ou 1% de Ta, pour un rapport de substitution égal à 0,18 soit les valeurs caractéristiques 
de l’alliage AD7. Il faut donc prendre en compte l’ensemble des éléments impactant les 
propriétés en fluage : l’alliage AD8 présente une substitution Mo/W ainsi qu’une substitution 
Ti/Nb équivalentes à AD5, en revanche, ses concentrations en Cr, Mo et W sont légèrement 
plus faibles et il existe une substitution Ti/Ta.  
 
Parmi les trois alliages expérimentaux testés (MP1, AD5, AD8) en propagation de fissure, 
c’est l’alliage AD5 qui développe les vitesses de fissuration les plus faibles en fatigue et en 
fatigue-fluage quel que soit le traitement thermique considéré. La résistance à la fissuration de 
cet alliage est supérieure à celle de l’alliage de référence 88-ET. La concentration limitée à 
0.5% en Nb dans cet alliage permet de s’affranchir de l’effet nocif d’une trop forte 
concentration de cet élément sur l’augmentation de la vitesse de fissuration démontré 
notamment dans les études portant sur le René 95 [Telesman, 2002].  
 
L’augmentation du durcissement des phases γ et γ’, malgré une baisse de la fraction de phase 
γ’, conduit à des limites d’élasticité des alliages expérimentaux supérieures ou égales à celle 
de l’alliage N18. L’alliage MP1 développe les plus hautes limites d’élasticité, quelle que soit 
la température d’essai de traction considérée (20, 650, 700°C) et quel que soit le traitement 
thermique appliqué. A contrario, c’est l’alliage AD7 qui présente les valeurs les plus faibles. 
Ces résultats sont à corréler avec le taux de W, AD7 présentant le plus faible, MP1 le plus 
élevé.   
 
L’analyse des résultats en regard des compositions choisies nous a montré que les 
substitutions conjointes du Mo par W d’une part et de Ti par Nb d’autre part conduisent à une 
amélioration notable de la tenue en fluage de façon plus avantageuse qu’une substitution d’un 
seul type. Nous avons pu constater d’autre part que le taux de substitution doit être considéré 
en même temps que la concentration de l’élément de substitution, les deux valeurs restant 
toujours modérées pour atteindre un ensemble de propriétés mécaniques et une stabilité 
chimique satisfaisantes.  
Ainsi, parmi les 5 alliages expérimentaux, l’alliage AD5 est caractérisé par :  
 
- des concentrations en W et Nb modérées (respectivement 1,3%at. et 0,5%at.), 








limités respectivement égaux à 0,371 et 0,08, 
- des concentrations optimisées en Cr (13,5%at.), Al (6,3%at.) et Ti (5,7%at.), 
 
Qui permettent d’obtenir :  
 
- une densité maîtrisée à 8,25, 
- une stabilité métallurgique au regard de la précipitation des phases TCP (Md=0,917), 
- une fenêtre de remise en solution de 50°C, la plus grande des 3 alliages AD, 
- une résistance à la traction correcte, excepté à 700°C après un traitement subsolvus, 
- une très bonne tenue à la propagation de fissure, 
- une excellente résistance en fluage. 
 
Notons enfin que l’alliage AD5 est l’alliage AD où les ajustements ont été les plus fins, 
contrairement à AD7 et AD8, l’alliage MP1 ayant constitué une très bonne base.  
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6.2 Influence du traitement thermique 
 
6.2.1 Traction 
Le traitement subsolvus conduisant à une taille de grain plus petite que le traitement 
supersolvus, les limites d’élasticité des alliages expérimentaux sont systématiquement plus 
hautes après un traitement subsolvus. 
La meilleure résistance à la traction (Rm) de l’alliage AD5 est obtenue à 20 et 650°C pour le 
traitement thermique subsolvus (Tableau 45). En revanche, à 700°C c’est le traitement 
supersolvus qui conduit à la plus haute résistance. Pour le traitement subsolvus, on constate 
une chute significative de Rm entre 650 et 700°C (1590 vs 1351 MPa), une légère baisse de la 
limite d’élasticité concordant avec l’augmentation de la température et donc une baisse 
sensible de l’écart plastique de plus de 200 MPa entre les deux températures d’essai. A 
l’inverse, pour le traitement thermique supersolvus, on observe le maintien de la résistance 
maximale et de l’écart plastique entre les deux températures d’essai.  
L’inversion se produit également entre 650 et 700°C pour les alliages 88-ET et MP1 (Tableau 
45). On note cependant un écart plastique toujours supérieur avec le traitement supersolvus 
pour l’alliage 88-ET. Concernant les alliages industriels de référence (cf. 4.1.2.1), cette 
inversion est observée dès 650°C sur l’alliage 88-AA et à 750°C sur le N18-AA [Lautridou, 
1994]. 
Pour l’alliage AD7, on observe également une résistance maximale supérieure pour le 
traitement supersolvus à 700°C mais la différence entre les deux valeurs correspondant aux 
deux traitements thermiques à cette température est faible (15 MPa) comparativement à la 
même différence pour l’alliage AD5 (89 MPa). En outre, pour AD7, l’écart plastique est 
supérieur dans le cas du traitement supersolvus dès 650°C.  
Pour l’alliage AD8, la résistance à la traction est toujours supérieure avec un traitement 
subsolvus, même à 700°C. En revanche, les écarts plastiques sont supérieurs à 20 et 650°C 
après un traitement supersolvus tandis qu’à 700°C c’est le traitement subsolvus qui conduit à 
l’écart plastique le plus grand.  
 
On observe donc une chute relative de la résistance maximale entre 650°C et 700°C de 
l’alliage AD8 traité supersolvus. L’analyse des températures de solvus et des microstructures 
non déformées nous a permis (cf. supra) de conclure que la remise en solution totale avait été 
réalisée à une température proche du solvus pour cet alliage. La fraction de phase 
γ’intragranulaire n’est donc pas aussi optimale que dans les autres alliages expérimentaux, 
notamment MP1 et AD5 puisqu’il reste des γ’ primaires intergranulaires. La fraction de phase 
et le diamètre des γ’ secondaires sont donc plus faibles ce qui conduit à un écrouissage plus 




 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
AD5 SUB 1198 1643 16 445 1132 1590 16 458 1103 1351 12 248 
AD5 
SUPER 
1113 1511 15 398 987 1436 19 449 999 1440 19 441 
 
 
 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
MP1 SUB 1270 1715 15 445 1162 1635 11 473 1119 1373 8 254 
MP1 
SUPER 
1225 1635 16 410 1090 1515 16 425 1095 1428 16 333 
 
 
 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
AD7 SUB 1166 1641 16 475 1067 1482 17 415 1070 1408 14 338 
AD7 
SUPER 
1103 1478 16 375 988 1449 15 461 996 1423 21 427 
 
 
 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
AD8 SUB 1194 1577 11 383 1122 1567 20 445 1101 1467 16 366 
AD8 
SUPER 
1099 1545 16 446 1000 1460 17 460 991 1317 17 326 
 
 
 20°C 650°C 700°C 
 R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP R0,2 Rm A% EP 
88-ET SUB 1211 1618 16,6 407 1091 1445 19 354 1080 1224 13,4 144 
88-ET 
SUPER 
1093 1544 31 451 1003 1436 14 433 975 1320 30 345 
 
Tableau 45 : Valeurs caractéristiques en traction pour les alliages expérimentaux MP1, AD5, AD7, 
AD8 et l’alliage de référence 88-ET. Comparaison des deux traitements thermiques subsolvus et 
supersolvus.  
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Pour l’alliage de référence 88-AA, on constate pour les deux contraintes testées à 700°C que 
la résistance au fluage après un traitement supersolvus est plus grande qu’après un traitement 
subsolvus (Figure 195). Cela correspond au fait qu’on privilégie une plus grande taille de 
grain, obtenue via un traitement supersolvus, quand on cherche à garantir une bonne 
résistance au fluage à des contraintes modérées à haute température, le mécanisme 
prépondérant étant alors le mécanisme par fluage aux joints de grain : plus la taille de grain 
est grande, moins il y a de joints de grain, moins la vitesse de déformation est grande (cf. 
4.2.2.2). En revanche, si on augmente la contrainte, le mécanisme par fluage dislocation 
devient prépondérant : dans ce cas, la vitesse ne dépend plus de la taille de grain et ne dépend 
que de la contrainte appliquée (loi puissance), les courbes « gros grain »/« grain fin » se 
superposent, ce qu’on a observé sur 88-AA testé à 800 MPa (cf. 4.2.2.1)  
Dans le cas de l’alliage 88-AA, le mécanisme de déformation prépondérant passe du fluage 
aux joints de grain au fluage dislocation entre 650 et 800 MPa. Un essai à 700 MPa sur 
l’alliage traité subsolvus faisant malheureusement défaut pour affiner la contrainte de 
transition. 
  
(a) 550 MPa (b) 650 MPa 
Figure 195 : Comparaison de l’évolution de la déformation totale en fonction du temps de 
l’alliage de référence 88-AA en fluage à 700°C sous 550 MPa (a) et 650 MPa (b) en fonction 
du traitement thermique appliqué (subsolvus ou supersolvus). 
 
Concernant l’alliage MP1 (Figure 196), on constate que la résistance au fluage est meilleure 
pour le traitement supersolvus jusqu’à 650 MPa. Sous 700 MPa, c’est l’alliage traité 
subsolvus qui développe de meilleures propriétés en fluage.  
Le comportement de l’alliage expérimental MP1 flué sous 550 MPa pendant 3000h puis sous 
650 MPa diffère selon qu’il a été traité subsolvus ou supersolvus. En effet, dans le cas d’un 
traitement subsolvus, dans un temps donné (1000h), MP1 se déforme beaucoup plus vite sous 
650 MPa que les autres alliages testés directement sous cette contrainte. En revanche, après 
un traitement supersolvus, après 1500h d’essai sous 650 MPa, la courbe correspondant à cet 
alliage se situe au même niveau de déformation que les alliages AD5 et AD8 et à un niveau 






















































De plus, si l’on compare les résultats obtenus à 650 MPa et 700 MPa, on constate que la tenue 
en fluage de l’alliage MP1 traité subsolvus est moindre à 650 MPa qu’à 700 MPa, 
contrairement à l’alliage traité supersolvus où, conformément au fait que plus la contrainte est 
forte, plus la vitesse de déformation est rapide (loi puissance), la résistance à 700 MPa est 




Figure 196 : Comparaison de l’évolution de la déformation totale en fonction du 
temps de l’alliage expérimental MP1 en fluage sous 550, 650 et 700 MPa à 700°C 
en fonction du traitement thermique appliqué (subsolvus ou supersolvus). Les 
résultats obtenus sous 650 MPa proviennent de l’essai sous 550 MPa prolongé à 
partir de 3000h à 650 MPa.  
 
 
Rappelons que les résultats présentés pour 650 MPa concernent un alliage vieilli sous 
contrainte (550 MPa) pendant 3000h. Cet alliage est instable vis-à-vis de la précipitation de la 
phase TCP : les essais de vieillissement menés à 750°C pendant 500h sur l’alliage traité 
subsolvus conduisent à une précipitation généralisée de phase TCP aux joints de grain (cf. 
5.2.4). La rupture de l’alliage MP1 traité subsolvus a lieu après 4050h d’essai au total et pour 
une déformation totale de 3,3%, un taux assez faible si l’on considère la ductilité relativement 
confortable en traction à 700°C (16%) ainsi que les taux de déformation à rupture sur l’alliage 
de référence 88-AA. L’observation du faciès de rupture de l’alliage MP1 traité subsolvus 
montre clairement une rupture nettement intergranulaire (Figure 197). On peut présumer que, 
dans les conditions testées, l’endommagement intergranulaire, du fait de la présence 
fragilisante de la phase TCP, a prédominé dans le cas de l’alliage traité subsolvus sur les 
mécanismes de fluage soit par diffusion aux joints de grain soit par mouvements 




Nous ne disposons pas d’observations sur l’alliage MP1 traité supersolvus testé dans les 
mêmes conditions permettant d’étayer l’influence, dans le cas d’un traitement thermique 
supersolvus, de la phase fragilisante TCP. Cependant, l’allure de la courbe correspondante 
(Figure 196) laisse à penser que la fragilisation éventuelle des joints de grain ne prédomine 
pas sur le mécanisme en œuvre dans la déformation, d’autant que la taille de grain est presque 
5 fois plus grande qu’après un traitement subsolvus. De plus, l’analyse comparée de la vitesse 
de déformation, évaluée à une période du stade secondaire du fluage qui s’apparente le plus à 
un régime permanent de la déformation plastique sans endommagement (cf. 6.3), nous montre 
qu’elle est 7 fois plus élevée pour MP1 traité subsolvus que pour MP1 traité supersolvus 
(Figure 201). On ne peut en tout état de cause conclure sur le mécanisme prédominant dans 
ces conditions. Dès lors, on peut affirmer que le changement de mécanisme prépondérant a 
lieu entre 550 et 700 MPa. A 700 MPa, où le régime de fluage-dislocation prédomine, la 
microstructure subsolvus résiste plus efficacement au passage des dislocations que la 
microstructure supersolvus, contrairement à ce qui est observé sur l’alliage de référence 88-







Figure 197 : Faciès de rupture de l’alliage MP1 traité subsolvus 






On constate, pour les mêmes conditions d’essai (650 MPa/700°C) que l’alliage AD5 traité 
subsolvus développe une meilleure résistance en fluage – d’autant plus grande que la 
déformation a été facilitée par une augmentation de 200 MPa de la contrainte pendant 200h – 
que l’alliage traité supersolvus (Figure 198a). On observe même une nette baisse de la 
déformation avant la « stimulation » par l’augmentation de la contrainte. 
 
Sous 650 MPa à 700°C, la résistance au fluage de l’alliage AD8 traité subsolvus est 
légèrement supérieure à celle de l’alliage traité supersolvus (Figure 198b) même si la 
différence est bien moins franche en comparaison avec le comportement de l’alliage AD5.  
 
L’alliage AD7 est le seul alliage expérimental où l’on observe un très fort stade primaire, 
notamment sous 650 MPa pour l’alliage traité supersolvus et sous 700 MPa pour l’alliage 
traité subsolvus. Nonobstant, si l’on ne considère que les stades ultérieurs, on observe 
également une meilleure tenue en fluage pour le traitement subsolvus (Figure 199).  
  
(a) AD5 (b) AD8 
Figure 198 : Comparaison de l’évolution de la déformation totale en fonction du temps en 
fluage sous 650 MPa à 700°C des alliages expérimentaux AD5 (a) et AD8 (b) en fonction du 

















































(a) sous 650 MPa (b) sous 700 MPa 
Figure 199 : Comparaison de l’évolution de la déformation totale en fonction du temps de l’alliage 
expérimental AD7 en fluage sous 650 MPa (a) et 700 MPa (b) à 700°C en fonction du traitement 
thermique appliqué (subsolvus ou supersolvus). 
 
A 700°C, pour des contraintes égales ou supérieures à 650 MPa, la microstructure 
« grain fin » conduit à une résistance plus grande au fluage que la microstructure 
« grain moyen », notamment dans le cas de l’alliage AD5. La microstructure de cet 



















































6.3 Mécanismes de déformation à chaud (600-700°C) 
 
6.3.1 Coexistence des mécanismes actifs en fluage 
 
La comparaison des résultats obtenus en fluage à 700°C pour le deux traitements thermiques 
étudiés (subsolvus et supersolvus) nous a permis de conclure à une meilleure résistance de la 
microstructure « grain fin » sous 650 MPa, ce qui tend à démontrer l’influence prépondérante 
du mécanisme de déformation par fluage-dislocations. L’analyse des résultats obtenus sur 
l’alliage MP1, testé sous 550 puis 650 MPa et 700 MPa a montré que la transition entre la 
prépondérance du mécanisme par fluage aux joints de grain et celui par fluage-dislocation 
avait lieu, pour cet alliage, entre 550 et 700 MPa.  
 
 
Figure 200 : Courbe de fluage de l’alliage AD5 traité supersolvus sous 
650, 700 et 750 MPa : déformation totale en fonction du temps. 
 
L’alliage AD5 traité supersolvus a pu être testé sous trois contraintes différentes ; en plus de 
l’essai mené sous 650 MPa, deux autres essais ont été effectués sous 700 et 750 MPa (Figure 
200). Nous avons vu au chapitre précédent (cf. 5.3.3.) que la déformation, sous certaines 
conditions, pouvait être nulle ou négative ; c’est ce que l’on observe sur AD5 où un plateau de 
déformation à vitesse de déformation nulle s’étend aux 500 à 600 premières heures de fluage. 
Il est précédé de stades de relaxation des contraintes internes pendant lesquels la vitesse de 
fluage devient négative (cf. 6.3.2.4 pour l’interprétation).  
 
Cependant, au-delà de cette première période d’hésitation au fluage, appelée aussi « période 
d’incubation », une phase de fluage à vitesse positive et croissante s’installe, dont la vitesse 
dépend de la contrainte nominale appliquée. Si l’on souhaite caractériser cette dépendance par 
une loi de Norton, une mesure des vitesses moyennes de fluage doit être réalisée dans des 
conditions comparables, pour les divers essais. On peut convenir, par exemple, d’effectuer les 
mesures de vitesse pour une même valeur de la déformation de fluage : la fin de chargement 
se situant à 0,4 %, on a choisi +0,2 %, c’est à dire 0,6 % de déformation totale et les vitesses 
moyennes de fluage ont été reportées dans le Tableau 46, pour les deux meilleurs alliages 
























AD5 SUPER 650 MPa
AD5 SUPER 700 MPa
AD5 SUPER 750 MPa
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  550 MPa 650 MPa 700 MPa 750MPa 
MP1 Sub 5,5 .10-10 3,3 .10-9 2,4 .10-9  
Super 7 .10-11 7 .10-10 2,6 .10-10  
AD5 Sub  1,6 .10-8   
Super  10-9 1,3 .10-9 1,8 .10-9 
Tableau 46 : Vitesses moyennes de fluage (en s-1) après + 0,2 % de déformation de fluage. 
Les valeurs des vitesses pour 550 et 700 MPa de l’alliage MP1 pour les deux traitements 
thermiques étudiés ont été reportées sur la Figure 201a : carrés évidés pour le traitement 
subsolvus et carrés pleins pour le traitement supersolvus. Les vitesses obtenues sur AD5 traité 
supersolvus (marques en cercles pleins) ont été reportées en fonction de la contrainte sur la 
représentation bi-logarithmique de la Figure 201b. On obtient ainsi une représentation des 
résultats permettant d’évaluer la sensibilité de la vitesse à la contrainte appliquée en fluage. 
Elle a souvent été caractérisée par l’exposant de Norton n, en supposant que les vitesses de 
déformation moyennes s’écrivent selon la loi puissance : nAσε =& . 
a) b) 
Figure 201 : Représentation doublement logarithmique de la vitesse de déformation en fluage en 
fonction de la contrainte d’essai pour les alliages a) MP1 et b) AD5, traités subsolvus et supersolvus. 
 
La valeur (cerclée de noir) correspondant à l’essai mené sur l’alliage MP1 traité subsolvus 
testé sous 650 MPa après un vieillissement de 3000 heures sous 550 MPa se distingue 
nettement vers les vitesses supérieures ; l’effet de la fragilisation des joints de grain par les 
phases TCP sur la vitesse de déformation est très net. Ce n’est pas le cas pour l’alliage MP1 
traité supersolvus également prévieilli 3000 heures sous 550 MPa avant d’être rechargé à 650 
MPa (valeur également cerclée de noir), dont le point se trouve sur la droite caractérisant le 
comportement en fluage de cet alliage : sa taille de grain plus importante et sa microstructure 
homogène en termes de répartition des précipités γ’ semblent lui avoir apporté une résistance 





Figure 202 : Schéma de principe des lois de fluage 
possibles de matériaux biphasés et polycristallins : 
présence d’une contrainte seuil σth dans les biphasés 
et loi puissance n=4-5 des monophasés (d’après 
Labusch et Schwarz [1978]).  
 
Pour des contraintes supérieures à 550 MPa dans l’alliage MP1, l’exposant de Norton est 
évalué à 15 environ pour le traitement supersolvus et à 6 environ pour le traitement subsolvus, 
en accord avec les résultats de la bibliographie donnant des coefficients supérieurs à 5 pour 
les superalliages, ce qui est caractéristique d’un mécanisme de déformation intragranulaire par 
fluage-dislocation dans un matériau biphasé [Saint-Antonin, 1995]. En effet, de telles valeurs 
peuvent être interprétées dans ces matériaux (Superalliages, ODS, Cermets, …) à l’aide du 
schéma de la Figure 202. Une contrainte seuil généralement assez élevée apparaît (σth), 
contrainte d’Orowan par exemple, au-dessous de laquelle le matériau ne se déforme plus 
[Brown, 1971 ; Schwarz, 1978]. Le comportement du matériau sous fortes contraintes, 
soumis au régime général du fluage-dislocations (« Power Law Creep »), voit la mobilité de 
ses dislocations diminuer vers les contraintes plus faibles et même s’anéantir au voisinage du 
seuil de contrainte. Dénuée de sens physique immédiat, la pente des lois de fluage déterminée 
expérimentalement (droite pleine) peut donc être très importante ; à moins cependant qu’un 
autre mécanisme de fluage ne prenne la relève au voisinage du seuil, comme le fluage aux 
joints de grains et dont la contribution est inversement proportionnelle à la taille de grain 
(droites en pointillés de faible pente située aux basses contraintes). 
 
On comprend ainsi que sous 650 MPa, le mécanisme de déformation intragranulaire par 
fluage dislocation soit prépondérant pour les deux traitements thermiques étudiés. La tenue en 
fluage des alliages expérimentaux est meilleure après un traitement subsolvus (cf. 6.2.2) ce 
qui illustre le fait que, dans ce domaine, les précipités γ’ – fraction de phase, taille des 
précipités et des couloirs, distribution – influencent de façon notable les mécanismes. Sous 
650 MPa, c’est la microstructure d’AD5 subsolvus qui est la plus « efficace » pour résister à 
la déformation en fluage.  
Après un bref rappel des mécanismes intragranulaires de franchissement des précipités γ’ dans 
les superalliages, nous analysons ceux observés dans l’alliage AD5 traité subsolvus.  
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6.3.2 Mécanismes de déformation intragranulaire 
 
Rappelons tout d’abord qu’il existe deux modes de durcissement intragranulaires cumulatifs 
et toujours mis à contribution dans les superalliages base nickel : le durcissement de solution 
solide que nous résumerons rapidement pour mémoire et le durcissement structural par 
précipités γ’ ordonnés et quasi-cohérents avec la matrice γ dont nous tenterons d’expliciter et 
de synthétiser les mécanismes multiples et assez complexes. 
Le durcissement de solution solide de la matrice γ est observable à l’échelle macroscopique, il 
est réalisé par l’ajout de Cr, Mo et W ; il est limité par la stabilité chimique de l’alliage à long 
terme à la température de service du matériau. Celui des précipités γ’ est réalisé par l’ajout de 
Ti, Nb, Ta, W et Hf ; en fait, la plupart des éléments de durcissement de solution solide se 
positionnent aussi bien dans γ que dans γ’ avec des coefficients de partition spécifiques à 
chacun. 
Historiquement, pour appréhender les mécanismes de déformation des superalliages, on s’est 
intéressé à l’origine au franchissement des précipités par deux mécanismes alternatifs 
[Gleiter, 1965] :  
- soit les dislocations de la matrice contournent ces « obstacles » par un mécanisme 
d’Orowan, 
- soit deux dislocations parfaites de la matrice a/2<110> s’associent et « traversent » ces 
obstacles en les cisaillant, mais en restant étroitement couplées de façon à minimiser la 
surface de défaut d’ordre créée (couplage par paires), puisque l’énergie d’antiphase 
(APB) est très élevée dans la phase γ’. 
 
6.3.2.1 L’optimisation cisaillement/contournement d’après Gleiter (Figure 203) 
 










avec µ le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, D le diamètre moyen des précipités 
γ’, fγ’ la fraction volumique de phase γ’, dans l’hypothèse où tous les précipités sont 
sphériques et de diamètre D.  
A fraction volumique constante, plus les précipités seront gros, plus la contrainte nécessaire 
sera faible, plus le contournement sera facilité, puisque la distance entre précipités sera 
d’autant plus grande. 
Lors d’un franchissement par cisaillement par paires de dislocations, l’énergie d’antiphase 
resserre l’écartement des deux dislocations parfaites de la matrice et la contrainte de 





A fraction volumique constante, plus les précipités γ’ sont petits, plus la contrainte nécessaire 
pour les cisailler est faible. 
Le cisaillement des précipités nécessitant une contrainte croissante avec leur taille, alors que 
leur contournement est d’autant plus facile qu’ils sont gros, et donc distants les uns des autres, 
il existe en conséquence un rayon critique pour lequel les deux mécanismes requièrent la 
même contrainte de franchissement [Strudel, 1983]. Cette dernière passe par une valeur 
maximale qui assure en principe à l’alliage, traité thermiquement de façon adéquate, une 
limite d’élasticité optimale. 
 
Figure 203 : Alternative cisaillement/contournement selon le 
modèle de Gleiter et Hornbogen [1965] 
 
En fait, ce que l’on observe dans les lames minces en MET est plus complexe et plus varié :  
• le contournement peut aussi se produire : 
o par association de paires de dislocations de vecteurs de Burgers différents :  
2 AB + 2 BC, 
o par partielles de Shockley dont la tension de ligne, plus faible que celle des 
parfaites, rend plus facile l’infiltration entre précipités très proches, 
o par paires de parfaites qui peuvent être découplées au lieu d’être étroitement liées. 
 
• le cisaillement peut se produire : 
o par création de défauts d’empilement intrinsèques de surstructure (DEIS) ou 
extrinsèques de surstructure (DEES), peu énergétiques dans la structure ordonnée 
de la phase γ’, 
o par formation de macles dans la structure ordonnée pouvant s’étendre plus ou 
moins largement à la matrice γ. 
• Les deux mécanismes peuvent se côtoyer et/ou se succéder étroitement lorsque 
plusieurs populations de précipités γ’ de tailles différentes sont présentes dans un 
même voisinage, avec de plus des fractions volumiques variables, soit de grain à grain, 




6.3.2.2 Mécanismes de cisaillement communs à γ et γ’ 
 
La phase γ’, dont sont constitués les précipités, est ordonnée et quasi cohérente avec la 
matrice γ (au misfit près). L’énergie de paroi d’antiphase est forte (γAPB= 164 mJ/m² d’après 
Pope [1984]) et environ trois fois plus élevée que l’énergie de défaut d’empilement, aussi 
bien dans la matrice que dans les précipités. On va donc examiner les modes possibles de 
cisaillement de la « superstructure » γ/γ’ dans son ensemble et identifier les configurations de 
dislocations compatibles pour γ et γ’. 
On considère, sur la Figure 204, l’empilement de trois plans denses consécutifs de type {111} 
que l’on nommera (0), (1) et (2). Le plan (0) est fixe.  
• Lorsqu’un cisaillement, comprenant un nombre impair de partielles de 
Shockley se produit entre deux plans successifs (0-1) ou (1-2), un défaut d’empilement 
intrinsèque (DEI ou ISF en anglais) est créé. 
• Lorsque le cisaillement se répartit entre trois plans successifs (0-1) + (1-2), un 
défaut d’empilement extrinsèque (DEE ou ESF en anglais) est créé, qui n’est en fait que la 
superposition de deux défauts d’empilement intrinsèques. 
• Lorsque le cisaillement par dislocations partielles de Shockley se produit entre 
n plans consécutifs, avec répétition de la même partielle entre plans successifs, on obtient une 
macle mécanique épaisse de n plans. 
• Lorsque les cisaillements se produisent au hasard entre des plans non 
systématiquement consécutifs on obtient des empilements complexes de plans denses du type 
de ABAC ou encore ABAC BAC ABCA…, de nature apériodique. 
 
L’empilement de plans denses ABCABC, empilement commun à γ (cfc) et γ’ (L12) présente 
trois directions de glissement élémentaire faciles dites « directions de maclage », situées à 
120° (2pi/3) les unes des autres selon des directions cristallographiques de type a/6<112> ou 
Bδ, Cδ et Aδ dans le plan ABC (notées Tw sur la Figure 204). Les directions opposées sont 
appelées « directions d’anti-maclage » (notées A-Tw sur la Figure 204). On remarque que le 
sommet D du tétraèdre de Thompson est situé au dessus du plan ABC sur lequel il se projette 
en δ. Par ailleurs, on constate que δ est localisé au centre d'un « triangle pointe-en–bas »∇. 
Frank a suggéré de noter ∇∇∇ par exemple le passage d’un plan à un autre dans 
l’empilement ABCABC plutôt que de distinguer les plans successifs par des lettres différentes 
alors qu’ils sont identiques dans leur structure. Et l’empilement CBACBA sera noté ∆∆∆. 
Ainsi, une macle s’écrira sous la forme ∇∇∇∆∆∆. Le passage entre deux plans consécutifs 
d’un nombre impair de dislocations partielles de Shockley avec création d’un DEI s’écrira 
∇∇∇∆∇∇∇, alors que le même événement répété deux fois entre trois plans consécutifs 




6.3.2.2.1 Dans la direction A-Tw 
 
 
Figure 204 : Disposition des atomes d’un plan dense de la phase ordonnée γ’ et 
empilement des plans de la structure L12, avec indication des divers vecteurs de 
Burgers [Nazé, 2010]. 
Dans la direction A-Tw dite « direction d’anti-maclage » de la structure cfc, les cisaillements 
de direction δΑ, δΒ et δC sont interdits entre plans denses consécutifs, car un atome du plan 
sous-jacent se trouve à la place du col énergétique entre deux atomes qui rend possible le 
cisaillement de maclage, dans le sens opposé. Par contre, ce cisaillement peut être réalisé par 
la composition de deux partielles de Shockley Bδ et Cδ (d’orientations distinctes), situées 
entre trois plans consécutifs (0-1-2) : le cisaillement résultant, noté conventionnellement δA 
(souligné) dans la littérature, est associé à un DEE. 
Une autre manière de réaliser un cisaillement dans cette direction est très intéressante dans la 
structure ordonnée L12. Elle consiste à contourner l’atome qui fait obstacle, à l’aide de trois 
cisaillements successifs autorisés, du type partielles de Shockley, situés entre les deux mêmes 
plans atomiques (Figure 205b) : 
Cδ +  δΒ + Αδ = ]2δΒ[ = CB + Aδ 
Cette dernière notation ]2δΒ[ est destinée à rappeler que le cisaillement dans la direction δB 
est obtenu par un artifice de contournement de l’atome qui fait obstacle. 
On remarque de plus que ce cisaillement peut être décomposé en CB, une parfaite de la 
matrice ; et Aδ, une partielle de Shockley qui lui est perpendiculaire, ainsi que l’avait proposé 
Kear [1969]. Dans la phase ordonnée γ’, ce cisaillement ]2δΒ[ respecte l'ordre, mais déplace 
un atome Al d’un site ∆, à un site ∇, créant ainsi un « défaut d’empilement intrinsèque de 
surstructure » ou DEIS (S-ISF en Anglais). 
Des configurations de ce type, c’est à dire comportant un DEIS en tête dans γ’, ont également 
été observées et identifiées dans des monocristaux de CMSX-4 flué 3% sous 750 MPa à 
750°C [Chen, 2003] pour des orientations de sollicitation favorisant le cisaillement dans la 
direction A-Tw.  
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Si l’on considère maintenant, que ce premier cisaillement se soit produit entre les plans (0-1) 
et qu’un cisaillement identique se produise maintenant entre les plans (1-2), la superposition 
de ces deux DEIS, dans la structure ordonnée, créée un « défaut d’empilement extrinsèque de 
surstructure » ou DEES (S-ESF en Anglais). 
Afin de compléter et de terminer le cisaillement dans la direction <112>, un dernier 
cisaillement d’une amplitude de 2 δΒ est nécessaire et permettra de retrouver la périodicité du 
réseau cristallin ordonné. Etant donné que, seuls les cisaillements entre deux plans consécutifs 
dans les directions ]2Αδ[ entre (0-1) et ]2Cδ[ entre (1-2) sont autorisés dans l'état actuel du 
cristal, ce sont bien ceux-là qui se produiront et leur composition produira bien le cisaillement 
]2δΒ[  désiré :  
]2δΒ[+]2δΒ[+]2Αδ[+]2Cδ[ = ]2δΒ[+]2δΒ[+]2δΒ[ = ]2δΒ[+]2δΒ[ +δΒ+δΒ ±CA 
car ]2Αδ[ = δΒ + AC et de même ]2Cδ[ = δΒ - AC.  
En pratique, le passage de ce grand dipôle ±CA (perpendiculaire à la direction générale de 
cisaillement δΒ) n’est pas nécessaire, il traduit simplement en termes de dislocations un 
réarrangement atomique indispensable à la préservation de l’ordre et qui consiste en la 
permutation entre un atome de Ni et un atome d’Al du plan (1), évitant ainsi le voisinage 
direct de trois atomes d’Al entre les trois plans (0-1-2) provoqué par le passage des deux 
partielles δB successives. Enfin, on remarquera que ce réarrangement atomique peut se 
produire plus facilement dans la région du cœur de la dernière paire de dislocations partielles 
δB. Le passage de cette dernière configuration rétablit ainsi la périodicité des réseaux de 
chacune des phases après un cisaillement d’amplitude 6 δB. Par exemple dans le Waspaloy 
(Figure 205a), la petite taille des précipités permet d’observer la configuration de dislocations 
dans son ensemble alors que dans l’alliage AD5, on ne peut observer, dans l’épaisseur d’une 
lame mince (0,6 µm environ), que des fragments de telles configurations. 
 
 
Figure 205 : Cisaillements compatibles et simultanés des phases γ et γ’ dans la direction A-Tw. a) Waspaloy 
flué 1% à 650°C [Guimier & Strudel, 1970] – b) schéma décrivant les regroupements de partielles de type 




Si par contre les deux dernières partielles δΒ nécessaires à l’effacement du DEI de la matrice 
ne passent pas, parce qu’elles en sont empêchées par les γ’ (Figure 206b) dans lesquels elles 
provoqueraient une double violation de premiers voisins entre atomes d’Al des plans (0-1-2), 
alors on assiste à la superposition directe, dans γ de deux DEI (soit un DEE) et dans γ’ de 
deux DEIS (soit un DEES), donc d’une micromacle mécanique de deux plans d’épaisseur. On 
remarque la valeur très importante du cisaillement associé à ce type de macle : il est double de 
celui des cfc puisqu’il est ici égal à a/3<112> / a/3<111> = √6 / √3 = √2. 
Si ce mécanisme continue à se produire dans les plans adjacents successifs (2-3-4), la 
micromacle croît en épaisseur. Elle s’étend à la matrice dans les zones où les deux dernières 
partielles δB ne peuvent pas suivre, ou bien elle disparaît pour laisser place à un cisaillement 
parfait d’amplitude 6 δB de la matrice dans les zones où les deux dernières partielles 
δB parviennent à contourner les γ’ et à rejoindre la macle dans sa propagation (droite du 
schéma Figure 206b). Si ce mécanisme continue à se produire dans des plans voisins mais 
non immédiatement adjacents, on obtient des empilements apériodiques (voir plus haut) ainsi 
que le confirment les traînées sur les clichés de diffraction situées entre la tache (200) de la 
matrice et la tache de macle. 
En pratique, il n’est pas possible de confirmer facilement que ce soit ce type de mécanisme 
qui prévale au cours d’un essai de traction, du fait de la très grande densité de défauts 
cristallins de toutes sortes qui s’accumulent et se superposent dans le matériau au cours d’un 
tel essai, mais on peut penser que la vitesse de déformation locale, qui est beaucoup plus 
importante qu’en fluage, ne permet pas le réarrangement atomique ±CA associé au passage 
des deux dernières partielles δΒ dans les précipités γ’. 
Les micromacles mécaniques formées dans les précipités γ’ ou les groupes de précipités 
s’étendent dans la matrice avoisinante (Figure 206a). 
  
Figure 206 : Maclage sans réarrangement atomique, possible dans la direction A-Tw par passages 
successifs de configurations ]2δB[ - a) Alliage AD5 déformé 15% en traction à 700°C à 2.10-3s-1 : macles 
s’étendant aux 2 phases et dislocations denses dans γ. – b) Schéma de l’arrangement des partielles dans 





Figure 207 : Trois systèmes de maclage actifs dans un grain d’AD5 d’orientation voisine de [111], en 
champ sombre. Eprouvette de traction à 700°C, déformée de 15 % à 2.10-3 s-1. Images Loïc Nazé.  
 
6.3.2.2.2 Dans la direction Tw 
 
Dans la direction dite « de maclage » de la structure CFC non ordonnée, qui est en fait la 
direction d’anti-maclage de la structure L12, les mêmes configurations de dislocations et les 
mêmes cisaillements sont observés dans l’ordre inverse et le sens inverse des vecteurs de 
Burgers. Viswanathan a pu observer et analyser ce type de configuration dans une lame mince 
tirée d’une éprouvette de René 88 après fluage à 650°C dans une région où les précipités γ’ 
étaient suffisamment fins pour que sept partielles de la configuration soient visibles 
simultanément dans la plage d’observation (cf. figure 7, p 3047 [Viswanathan, 2005]). Il 
constate qu’elles sont toutes identiques et de type Bδ : il s'agit d'une micromacle mécanique 
en cours de formation. De même dans le CMSX-4 flué 3% sous 750 MPa à 750°C et jusqu’à 
950°C sous 350 MPa, Knowles [2003] observe de longues structures maclées qui s’étendent à 
la matrice. Ces configurations avaient déjà été rapportées par Saint-Antonin [1991] dans 
l’Astroloy et par Provendier [1994] dans le N18 comme le montre la micrographie MET 
(Figure 208) et le schéma explicatif qui lui est associé. On remarquera que ce qui caractérise 
le cisaillement dans la direction de maclage Tw et le distingue du précédent (de sens opposé) 









Figure 208 : Maclage avec réarrangement atomique dans la direction Tw dans l’Astroloy déformé de 0,5% à 
700°C. a) contournement en A, cisaillement avec formation DEES en B et macle naissante en C [Saint 
Antonin, 1991], b) Schéma du maclage [Nazé, 2010].  
 
Dans l’alliage AD5 flué à 700°C sous 650 MPa (Figure 209a), de nombreux précipités γ’ 
présentent des défauts d’empilement (en A) qui s’étendent parfois à la matrice lorsque la 
proximité de plusieurs précipités voisins prédispose énergétiquement à cette configuration. En 
revanche, en B1 les premières partielles de la matrice ont contourné les précipités (tête de 
configuration de la Figure 208b) et laissent derrière elles un DEI dans la matrice, ou bien au 
contraire, en B2, cisaillent à nouveau les précipités γ’sur un fond de DEI déjà existant. Sur la 
droite de la figure les plus gros précipités γ’, ceux de taille juste submicronique, ont été 
traversés par deux partielles δB qui y ont laissé un DEES alors qu’en C une micromacle 
comportant un plus grand nombre de δB vient buter sur l’un de ces précipités qui n’a pu être 
franchi. On remarque aussi que l’espacement entre bandes de glissement activées correspond 
à celui des groupes de gros γ’ qu’elles ont des difficultés à cisailler. 
Dans cette région de la lame mince, l’orientation du grain et des contraintes locales était telle 
qu’une seule famille de plans de glissement était activée : la famille (-111) vue la direction 
des traces d’intersection du plan avec la lame mince (et non (111) dont les traces seraient 
inclinées vers 11h). Toutes les lames examinées ont été prélevées dans des sections 
d’éprouvette perpendiculaires à l’axe, donc à la contrainte macroscopique appliquée. Dans 
cette même région de la lame mince, examinée sur un champ sombre (0-22), des  dislocations 
parfaites de la matrice sont maintenant visibles et situées dans les interfaces γ- γ’ qui les 
retiennent très efficacement du fait du misfit γ- γ’ (voir § 6.3.2.4). Seules des dislocations de 
vecteur de Burgers a/2[011] seraient invisibles sur cette micrographie mais il y a fort peu de 








Figure 209 : Micrographies MET en champ 
sombre montrant - a) des mécanismes couplés de 
contournement par des partielles Bδ en (Β1), 
puis de cisaillement avec formation de DEES en 
(A) et formation de micromacles en C, 
b) dans la même zone, des dislocations parfaites 
de la matrice, 
c) projection stéréographique de la zone 
observée.  
AD5 Sub 650MPa/700°C εp=0,45% en 6240h. 
Images Loïc Nazé.  
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Dans un grain d’orientation voisine de (111), trois plans de glissement sont simultanément 
activés (Figure 210). Le contournement des précipités γ’ secondaires y est fréquent (en A) et 
les micromacles qui leur succèdent sont assez étendues mais ne parviennent pas à traverser les 
gros γ’ submicroniques (voir en B). On constate donc la grande généralité de ces types de 
mécanismes dans cet alliage à 700°C en fluage. La teneur en Co de 15 at.% de AD5, élément 
qui abaisse l’énergie de défaut d’empilement dans les deux phases, facilite peut-être un peu 
leur développement ; il faut cependant remarquer que Knowles [2003] observe les mêmes 
mécanismes dans le CMSX-4 (teneur en Co ≈ 10 at.%) dans des conditions de sollicitation 
semblables. 
De nombreuses dislocations parfaites sont également visibles dans ce grain et s’accumulent en 
particulier contre les gros précipités γ’ (Figure 210b) ; elles se placent initialement à 
l’intersection de leur plan de glissement avec la facette [001] du cuboïde γ’ qu’elles 
rencontrent. Par exemple, en M (Figure 210b) les longues dislocations de direction [0-11], 
voisines du plan de la lame et de vecteur de Burgers ½[-101], se placent à l’intersection de 
leur plan de glissement (111) avec la face (100) du cuboïde γ’. Dans l’interface γ−γ’, ces 
dislocations, placées à 60° de leur vecteur de Burgers se réorientent par montée vers une 
orientation pur coin (en M vers [010]) et/ou se recombinent pour former des réseaux qui 
minimisent l’énergie élastique du système (cf. 6.3.2.4 et Figure 219b). 
 
6.3.2.3 Réexamen de l’optimisation cisaillement/contournement 
 
On constate dans la pratique que le cisaillement des précipités γ’ par paires de dislocations 
parfaites étroitement liées peut être remplacé, pour les tailles de précipités intermédiaires, par 
un mécanisme de contournement de la première dislocation qui attend la seconde pour 
cisailler le précipité ainsi que le montre la Figure 211 relative à du Waspaloy déformé à 
750°C [Guimier, 1970]. Ces observations ont été généralisées et formalisées par un modèle 
proposé par Reppich [1985] qui montre ainsi que le pic de contrainte attendu pour une taille 
de précipités optimisée n'est pas atteint (Figure 212), mais qu'il est remplacé par un pic moins 
élevé en contrainte et qui dépend, comme dans la modélisation proposée par Gleiter, de la 
fraction volumique de précipités γ’ et de l'énergie de défaut de antiphase. 
De plus, Saint-Antonin [1992] a observé dans l’Astroloy, que les dislocations parfaites de la 
matrice, lorsqu'elles se dissocient en partielles de Shockley (Figure 208) peuvent contourner 
plus facilement des précipités assez rapprochés, du fait de leur tension de ligne bien inférieure 
à celle d’une parfaite. Ces observations ont été généralisées à de nombreux alliages [Douin, 
2007] et en particulier à l’AD5, comme les micrographies précédentes l'ont montré. L’allure 
générale de la courbe décrivant le contournement reste la même (Figure 212), sa position 
moyenne a ici été calculée pour une fraction volumique moyenne de γ’ de 40 %, une énergie 
de défaut d’empilement de la matrice de 50 mJ/m² et une énergie de défaut d’antiphase de 150 






Figure 210 : a) champ clair -b) champ sombre 
c) Projection stéréographique de la lame 
  
Mécanismes de contournement de γ’ en A , 
de blocage par des gros γ’, des DEES et/ou 
des micromacles en B et de piégeage de 
dislocations parfaites en M. 
 
AD5 Sub 650MPa/700°C εp=0,45% en 
6240h 




Figure 211 : Découplage des paires de dislocations parfaites de γ  lors 
du franchissement des précipités. [Guimier, 1970] 
Par ailleurs, nous avons également observé que le cisaillement des fins précipités γ’ ne se 
faisait pas par paires de parfaites, mais par formation de défauts d’empilement de surstructure 
(DEIS ou DEES) dont l'énergie peut être grossièrement estimée à une valeur proche mais 
légèrement supérieure à celle de la matrice : 70mJ/m² par exemple. On obtient ainsi deux 
nouvelles courbes tracées en pointillés sur la Figure 212, qui décrivent grossièrement le 
passage du cisaillement par défaut d’empilement de surstructure au contournement de type 
Orowan par des dislocations partielles de type Bδ.  
On comprend, grâce à cette modélisation, tout l'intérêt que présente une distribution 
hétérogène de précipités γ’. En effet, pour une distribution homogène étroite de précipités 
ayant une taille moyenne bien déterminée (300 nm, courbe bleue de la Figure 212b), une 
configuration de dislocations se constituera et pourra, soit cisailler de bout en bout le grain 
métallurgique, soit contourner tous les précipités de ce même grain sans avoir à recourir à 
aucun changement de mécanismes au cours de sa propagation. 
Par contre, si l'on est en présence, à l'intérieur du grain, de diverses populations plus ou moins 
étalées de précipités γ’ de tailles moyennes différentes (courbes rouges, Figure 212), alors, les 
configurations de dislocations formées pour le cisaillement des précipités des plus petits 
précipités (<100 nm) par des défauts d’empilement de surstructure viendront buter contre les 
populations de plus gros précipités (≈200 nm et submicroniques) qu'elles ne pourront pénétrer 
par cisaillement (Figure 210). Les dislocations devront se recombiner pour constituer des 
configurations propres aux mécanismes de contournement. Inversement, ces dernières 
configurations verront leur progression stoppée lorsqu'elles parcourront une autre région du 
grain où les populations de distribution en taille sont beaucoup plus fines, puisqu’elles ne 
pourraient la traverser qu'au prix d'une contrainte appliquée beaucoup plus importante.  
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La distribution hétérogène décrite par la courbe rouge de la Figure 212b est celle obtenue sur 
l'alliage AD5 après le traitement dit « subsolvus », qui préserve d'une part les gros précipités 
intergranulaires empêchant la croissance de grains mais aussi une population importante de 
précipités γ’ intragranulaires de grosse taille (≤ 1µm), et crée d'autre part deux populations de 
précipités γ’ de taille situées de part et d'autre de la taille critique de transition 
cisaillement/contournement. Ceci explique la grande richesse de mécanismes de déformation 
rencontrés dans les lames minces tirées des éprouvettes déformées en fluage à 700° C. 
a)  
             b)   
Figure 212 : a) Modèle de Reppich, tenant compte de nouveaux mécanismes de déformation et 
cisaillement par S-ESF+contournement par Cδ  dans AD5 –b) Histogrammes schématiques de 
distributions homogène (Supersolvus en bleue) et hétérogène (Subsolvus en rouge) de précipités γ’ 
dans AD5 [Reppich, 1982]. 
 
 
Cependant, si l’on souhaite, dans un alliage de composition donnée, cumuler la résistance au 
fluage intergranulaire apportée par une forte taille de grain et la résistance offerte par les 
divers modes de durcissement intragranulaires liés à une distribution hétérogène des 
précipités γ', il sera nécessaire de pratiquer un traitement thermique approprié qui sera précisé 
dans le § 6.4 concluant le chapitre.   
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6.3.2.4 Mécanismes de piégeage des dislocations parfaites 
 
Afin de mettre en évidence les caractères essentiels ou spécifiques des courbes de fluage ε(t), 
il est indispensable de les dériver par rapport au temps et d'utiliser les diverses 
représentations, linéaires ou logarithmiques de la vitesse de déformation en fonction, soit du 
temps, soit de la déformation.  Reprenons, par exemple, les courbes de fluage à 700° C de 
l'alliage 88-AA (cf. Figure 117, chapitre 4) afin de les comparer à une courbe conventionnelle 
de fluage d'une matrice austénitique (Courbe bleue de la Figure 213). Cette dernière débute 
par un fluage primaire, suivi d'un stade secondaire à vitesse quasi constante et se termine par 
un stade tertiaire conduisant à la rupture. Par contre, les courbes obtenues sur l’alliage 88-AA 
présentent un stade primaire très court menant immédiatement à un minimum très prononcé 
de la vitesse de fluage suivi, dans cette représentation, par une croissance parabolique de la 
vitesse de fluage. Ce déficit prolongé des vitesses de fluage au début de la vie du matériau, 
qui caractérise toutes les matrices austénitiques capables de précipiter des γ’ de misfit négatif, 
assure également une déformation plastique moindre pendant des centaines ou des milliers 
d'heures sous des contraintes élevées : cette propriété est donc très intéressante dans la 
pratique industrielle.  
 
Figure 213 : Courbes de fluage de l’alliage 88-AA à 700°C sous 
diverses contraintes montrant le déficit de déformation et de 
vitesse de déformation de l’alliage biphasé par rapport à une 
matrice austénitique monophasée. 
 
Ce phénomène est très généralement observé dans les superalliages base nickel lors d'essais à 
haute température, même dans les structures monocristallines testées au dessus de 1000°C 
ainsi que le montrent les travaux de Pyczak & al [2009], qui, par ailleurs, établissent 
clairement la corrélation entre cette forme de courbe très particulière et l’intensité du misfit γ-
γ’, accentuée par un choix de composition spécifique : ici par exemple, l'adjonction 
simultanée de Re et de Ru (Figure 214). De plus, Zhang & al [2005] ont confirmé, par de 
nombreuses observations en MET, que, dans les structures monocristallines, ce phénomène 
est également lié à la constitution de réseaux de dislocations d’interface, très denses et quasi 




Une interprétation de ce phénomène a été proposée par Strudel [2007], basée sur la relaxation 
élastique, selon l'axe de traction [001] des couloirs de matrice perpendiculaires à cette 
direction. Grâce à l'afflux de dislocations parfaites de la matrice dans ces couloirs, elles y sont 
attirées préférentiellement du fait qu’elles contribuent à compenser le misfit alors qu'elles sont 
repoussées par les deux autres couloirs verticaux, couloirs [100] et [010], parallèles à la 
direction [001], dans lesquels elles aggraveraient le misfit. 
 
 
Figure 214 : Corrélation entre l’intensité du misfit γ−γ' et le creux de vitesse de fluage dans des 
alliages monocristallins à haute température [Pyczak, 2009]. 
 
Dans un premier temps, afin d'appréhender les différentes composantes des champs de 
contrainte mis en jeu, il est plus simple d'étudier le cas schématique et idéalisé d’un 
monocristal d'orientation [001] contenant des précipités γ’ cubiques de même taille et alignés 
périodiquement selon les trois directions du cube. Considérons tout d'abord (Figure 216a) le 
champ de contrainte (en 2D), engendré par la différence de paramètres entre la phase γ’ et la 
phase γ en présence d'un misfit négatif : aγ’<aγ. Ce champ a été calculé dans chacune des 
phases par Pollock & Argon [1992] et cartographié dans 1/4 de cube par un modèle 2D 
résumé sur la Figure 217a. On constate que l'écart paramétrique entre phases provoque dans 
les couloirs de matrice γ (en 3D) une compression plane biaxiale dans le plan Oxy du couloir, 
équivalente à une traction uniaxiale selon Oz, perpendiculaire au plan du couloir de matrice. 
Lorsque l'on superpose à ce champ de contrainte interne, qui s’est développé au cours de la 
croissance des précipités, le champ de la contrainte appliquée uniaxiale de direction [001], on 
aggrave alors l'état d’élongation élastique des couloirs de matrice perpendiculaires à cette 






Figure 215 : Réseaux de dislocations d’interface après fluage à 1100°C. Noter les orientations <100> 
dominantes et les mailles plus serrées dans l’alliage à plus fort misfit (Re+Ru) en b). [Zhang, 2005] 
 
Enfin, il s'agit maintenant de considérer le champ de contrainte engendré par les dipôles de 
dislocations coins rectilignes, déposés dans les interfaces γ−γ’ lors de la plastification du 
cristal. Un calcul analytique de ce champ a été publié par Carry [1979] dans l'hypothèse 
simplificatrice où les deux phases ont le même module (reproduit sur la Figure 217b). Les 
lignes de dislocations perpendiculaires à la figure constituent des murs de dipôles 
(dislocations coins de signes opposés), qui compenseraient ici un misfit γ−γ’ de signe positif. 
On constate que la principale composante du champ est une compression uniaxiale selon l’axe 
Oy pris ici parallèle au plan du mur dipolaire et perpendiculaire aux lignes de dislocation. Si 
l'on transpose ce résultat à la Figure 216c, dans laquelle le demi-plan supplémentaire des 
dislocations coin est de sens opposé (misfit négatif) et le couloir est horizontal au lieu d'être 
vertical, on constate que la superposition de ces trois champs de contrainte conduit à créer 
dans les couloirs horizontaux de la matrice, un état de tension biaxiale dans leur plan, ou 
encore de compression uniaxiale selon [001]. La déformation totale qui en résulte est 
exactement opposée, dans ces couloirs horizontaux au champ de déformation initial créé par 
le misfit seul. 
          
                Misfit seul Misfit + Contrainte appl σa Misfit+σa+champ dislocations 
Figure 216 : Superposition de trois champs de contrainte conduisant à la relaxation des contraintes 




Les schémas successifs de la Figure 216 résument l’effet de l'application d'une contrainte 
uniaxiale verticale, lorsqu'elle provoque une plasticité générant des dislocations qui viennent 
se placer à l'interface γ-γ’ des couloirs horizontaux de matrice. Comme l’indiquent les 
pointillés rouges, il en résulte une relaxation élastique de ces couloirs, dont l’amplitude est 
telle que la structure γ-γ’, bien que sollicitée en traction par la contrainte appliquée, se 
contracte au lieu de s'allonger. Ce résultat apparemment paradoxal a cependant été observé 
expérimentalement à plusieurs reprises [Reppich, 1984 ; Timmins, 1986] sous le terme de 
« fluage négatif » et parfois interprété comme résultant de la mise en radeau des cuboïdes 
[Louchet, 1995]. Si ce phénomène est bien actif et prépondérant pendant la mise en radeaux 
des structures γ-γ’ dans les monocristaux, en revanche, il ne doit pas être restreint à cette 
configuration particulière de l'organisation des précipités γ’, mais au contraire être généralisé 
à toute microstructure contenant des précipités γ’ présentant un écart paramétrique avec la 
matrice, quelles que soient la taille, la distribution et/ou la fraction volumique de ces 
précipités. On peut citer l'exemple de l'alliage 800 [Abd El Azim, 1996] qui contient une 
fraction volumique extrêmement faible de précipités γ’ (1 à 2 %), et dont les courbes de 
fluage dérivées sous 26 et 40 MPa à 600° C, présentent bien un minimum marqué avant un 
long plateau à vitesse constante (Figure 218). Grâce à des calculs de dynamique moléculaire, 
destinés à modéliser l'interaction d'une dislocation avec de petits précipités γ’ de 6 nm 
présentant un misfit avec la matrice, Rae [2010] a trouvé un minimum d'énergie d'interaction 




Figure 217 : Champs de contrainte A) créé par le misfit γ−γ’ dans a) la matrice γ  et b) le précipité γ’ 




Une évaluation sommaire mais rapide de la distance d’équilibre L entre dislocations coin 
rectilignes de vecteur de Burgers b, alignées dans les interfaces γ−γ’, selon les axes du cube 
peut être faite à l’aide de l’expression :   
L= b/δ  Formule de Brooks 
où δ est la valeur du misfit γ-γ’. Dans ces conditions, le misfit est compensé au mieux en 
moyenne et les contraintes internes présentes initialement dans le cristal γ−γ’ sont relaxées 
[Lasalmonie, 1975]. La minimisation de l'énergie d'interaction entre réseaux de dislocations 
coin de vecteurs de Burgers b = a/2<011> alignées selon les axes du cube <100> dans les 
interfaces γ-γ’ des couloirs {100} de la matrice, a été modélisée en détail par FEM par Ratel 
[2010] et confirme bien le phénomène de relaxation des contraintes induites par le misfit dans 
ces couloirs. 
 
Figure 218 : Courbes de fluage de l'alliage 800, à 600° C. Remarquer 
sous 26 et 40 MPa le minimum de la vitesse de fluage qui précède un 
long plateau à vitesse constante. [Abd El Azim, 1996] 
 
L'importance en temps et en déficit de déformation que provoque ce phénomène de relaxation 
élastique et de captation des dislocations mobiles de la matrice jusque dans les alliages 
polycristallins est mise en évidence sur la Figure 213. Cependant, même pour la plus basse 
contrainte appliquée, qui est ici de 550 MPa, la vitesse de fluage, bien qu’elle passe par un 
minimum marqué au cours des premières heures de l'essai, n'en devient pas pour autant 
négative. Pour cela, il aurait fallu appliquer une contrainte d'essai inférieure et l’on devrait 
alors utiliser une représentation graphique linéaire de la vitesse (plutôt que logarithmique) 
afin de pouvoir laisser apparaître des valeurs négatives de la vitesse de fluage. C'est 
effectivement ce qui été réalisé pour les essais à 700° C, sous 650 MPa sur les divers alliages 
de l’étude, qu'ils soient traités en subsolvus (Figure 189b, chapitre 5), ou en supersolvus 
(Figure 190b, chapitre 5).   
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Rappelons que, sur ces figures, la déformation totale (élastique + plastique) a été représentée 
en fonction du logarithme du temps. Dans un cas comme dans l'autre, on y constate pendant 
les minutes qui suivent la mise en charge, un accroissement de déformation provoqué par la 
multiplication des dislocations sous l'effet de la contrainte appliquée (fluage primaire très 
court), puis dans un second temps (100 premières heures) une décroissance de la déformation 
totale (proche de 10-3 pour AD5), donc une vitesse de fluage négative, pour les alliages les 
plus résistants comme AD5 ou un plateau de plusieurs centaines d'heures pour les autres. 
Enfin, dans un troisième temps pour AD5, un plateau de déformation (vitesse de fluage nulle) 
qui dure plusieurs centaines d'heures, avant que ne reprenne la déformation plastique qui 
s’accélère à long terme. Pour les alliages traités supersolvus, à la même température de 
700°C, mais sous une contrainte un peu plus forte, de 700 MPa (Figure 191b), la déformation 
initiale est plus importante, mais les caractères des courbes décrits précédemment restent les 
mêmes. Cependant, seul l'alliage le plus résistant, AD5 présente une phase de fluage négative 
au cours des 200 premières heures. 
A l'examen de lames minces en MET, on a constaté au paragraphe précédent que de 
nombreuses dislocations parfaites de la matrice étaient piégées et retenues dans les interfaces 
γ-γ’. Ceci est confirmé par les micrographies en MET prises sur une lame mince prélevée 
dans une éprouvette d’alliage AD5 flué à 700° C sous 650 MPa après plus de 6000 h (Figure 
219). On y observe, d'une part des dislocations dissociées créant des bandes de défauts 
d’empilement de divers types et des micromacles, d'autre part de nombreuses dislocations 
parfaites de la matrice arrangées entre elles sous forme de réseaux maillés dont certains 
segments sont invisibles du fait de la règle g.b = 0. Les réseaux d'équilibre situés aux 
interfaces γ-γ’ et destinés à compenser le misfit ont été décrits dans le détail par Lasalmonie 
et Strudel [1975]. Leur arrangement en mailles hexagonales apparaît sur les faces {111} des 
précipités qui se développent lorsque les dislocations possédant les trois vecteurs de Burgers 
de ce même plan se recombinent en prenant des directions coin pures. C’est dans cette 
position qu’elles sont le mieux à même de compenser le misfit et c’est ce type de maillage que 
l’on observe en M (Figure 219) dans un grain d’orientation voisine de [111] (voir projection 
stéréographique), c’est à dire de l’axe de la contrainte appliquée où il est vraisemblable que 
les facteurs de Schmid pour deux des vecteurs de Burgers soient très favorables. La 3ème 
branche du réseau se forme par combinaison des deux précédentes. 
  
Cet effet de piégeage des dislocations et de relaxation élastique de la matrice au voisinage des 
précipités γ’ étant d’autant plus important que le misfit γ-γ’ est grand, il apparaît donc 
primordial de se préoccuper d’assurer à l’alliage par le choix de sa composition, un misfit 
négatif important, qui se maintienne autant que faire se peut aux températures les plus élevées 







Figure 219 : a) Champ clair (-1-11) et b) Champ 
sombre (-111) d’une même zone montrant le 
double rôle des gros précipités γ' en M : 1-
arrêter la propagation des bandes de glissement 
plan DEES + micromacles. 2-retenir, par effet de 
misfit, les dislocations de la matrice qui forment 
de réseaux coin dans leur interface.  
AD5 Sub 650MPa/700°C εp=0,45% en 6240 h 
Images Loïc Nazé. 
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6.3.3 Conclusion  
 
Afin de synthétiser les différents mécanismes de déformation des structures γ-γ’, rencontrés 
dans les superalliages base de nickel, il est intéressant d'utiliser un diagramme dont l'un des 
axes est la vitesse de déformation plastique et l'autre la température : 
 
Figure 220 : Carte des mécanismes de déformation rencontrés 
dans les superalliages à base de nickel à différentes 
températures [Nazé, 2010]. 
 
Dans une telle représentation la contrainte appliquée n’apparaît pas explicitement : en fait elle 
suit une diagonale du diagramme avec les valeurs maximales en haut et à droite et des valeurs 
minimales à l’opposé.  
Nous pouvons placer aux plus grandes vitesses de déformation macroscopiques et dans un 
vaste domaine de températures s’étendant de l’ambiante jusque vers 700°C, des modes 
plastiques hétérogènes provoquant à l’échelle mésoscopique, des localisations de la plasticité 
dues, soit au vieillissement statique (bande de Lüders), soit au vieillissement dynamique (effet 
Portevin-Le Chatelier). Ces phénomènes n’étaient pas l’objet de cette thèse, mais ils restent 
présents dans la plupart des superalliages et certaines de leurs manifestations peuvent être 
délétères. Il est donc important de les garder à l’esprit. 
Pour des vitesses moins importantes, on trouve les mécanismes de contournement de type 
Orowan par des dislocations parfaites ou de maclage dans la direction A-Tw affectant γ et γ' 
sans réarrangement atomique de type n]2δB[ , dans des essais de traction par exemple. On 
trouve dans le même domaine de températures et de vitesses, le cisaillement par paires de 
dislocations parfaites de la matrice 2BC, ainsi que par couples 2BC+2CA de la matrice, 
associés à des 6Bδ dans les précipités γ' et qui sont souvent précédés de mécanismes de 
contournement par des partielles de type Orowan Cδ. 
Le maclage avec réarrangement atomique dans la direction Tw se situe à plus haute 
température et pour des vitesses de déformation plus élevées, comme en fluage. Les 
configurations de tête de ces micromacles sont constituées par des DEIS ou des DEES.  
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Parmi les mécanismes de durcissement intragranulaires, le piégeage des dislocations de la 
matrice dans les interfaces γ−γ’ par le misfit envahit un vaste domaine situé au dessus de 500° 
C et s’étendant jusqu’aux très hautes températures dans les monocristaux où il contrôle la 
mise en radeaux. Il est très efficace en début de déformation plastique où il provoque une 
hésitation au fluage, des périodes d’incubation et/ou des plateaux à basse vitesse prolongés. 
Enfin, pour les plus basses contraintes où la plasticité intragranulaire reste inhibée, le 
glissement aux joints de grains est une contribution d’autant plus importante à la vitesse de 
fluage que la taille de grains est petite. 
 
6.3.4 Proposition d’un traitement thermique 
 
Pour des contraintes supérieures à 650 MPa, on a vu que la résistance au fluage de l’alliage 
AD5 était attribuée à une distribution hétérogène des γ’ et à une fraction volumique de phase 
γ’ (Fγ’) intragranulaire variable. Comme nous l’avons souligné précédemment, cette 
microstructure résulte du procédé d’élaboration utilisé à l’échelle exploratoire dont les 
paramètres, notamment la température de solvus, sont difficilement contrôlables. On propose 
ici un schéma de principe pour reproduire cette microstructure via un traitement thermique 
applicable industriellement. 
 
Le traitement de remise en solution devra être suivi d’un refroidissement lent destiné à faire 
précipiter les deux populations de gros γ' inter- et intra-granulaires. Il devra être prolongé 
suffisamment bas pour précipiter une fraction volumique de phase γ' excessive. On pourra 
ainsi poursuivre par un court palier thermique à température plus élevée, au cours duquel la 
remise en solution partielle des gros précipités rechargera la zone de déplétion en éléments γ'-
gènes que leur croissance avait nécessairement provoquée. De cette façon, au cours des 
phases finales du traitement, destinées au développement des deux populations de fins γ' 
(secondaires et tertiaires), la répartition de ces dernières entre les gros sera beaucoup plus 




Figure 221 : Schéma de principe du traitement thermique permettant de 
reproduire une microstructure hétérogène de γ’ 
 Remise en solution totale de la phase γ’ (traitement supersolvus) permettant le 
grossissement de la taille de grain. 
Refroidissement lent (vitesse de refroidissement VR1 de l’ordre de 20 à 30°C/min)  
permettant, en plus de la précipitation de γ’ intergranulaires, la précipitation limitée de germes 
intragranulaires de γ’ secondaires de première génération (γ’II)  Le refroidissement est 
effectué à une température suffisamment basse par rapport à la température de solvus (∆T) 
pour permettre leur grossissement.  
 Remise en solution partielle (subsolvus) conduisant à une légère dissolution des γ’II  et 
une redistribution homogène en éléments γ’-gènes dans l’ensemble de la matrice. 
 Refroidissement « rapide » (vitesse de refroidissement VR2 de l’ordre de 100 à 
140°C/min) conduisant à la précipitation intragranulaire puis au grossissement de γ’ 
secondaires de seconde génération (γ’II) et enfin, à plus basse température, de γ’III.  
Revenu permettant l’homogénéisation en taille des γ’III. 
Les différents paramètres (∆T, VR1, VR2, Température et délai des remises en solution et du 
revenu) doivent être bien évidemment déterminés et optimisés en fonction de la composition 













7 Conclusion et perspectives 
 
L’étude qui a porté sur la conception de nouvelles compositions de superalliages base nickel 
MdP a été réalisée en collaboration avec l’ONERA. L’approche complémentaire des deux 
laboratoires a permis d’aboutir à l’invention de deux nouvelles compositions – l’une issue des 
choix finaux de l’ONERA, l’autre de ceux du CDM – répondant largement au cahier des 
charges industriel de la Snecma. Le déroulement de l’étude en deux grandes phases 
chronologiques a conduit à l’optimisation des compositions.  
 
Bien qu’il s’agissait d’une étude exploratoire impliquant une élaboration à l’échelle du 
laboratoire et qu’en conséquence peu de matériau ait été disponible, la validité des résultats 
obtenus comparativement à ce que l’on peut attendre d’une élaboration industrielle a pu être 
démontrée : l’élaboration d’un alliage par ET, malgré l’hétérogénéité des compositions et des 
microstructures, conduit à des résultats d’essais mécaniques comparables à ceux obtenus par 
le même alliage élaboré par AA.  
 
L’utilisation du procédé d’élaboration par métallurgie des poudres permet une plus grande 
latitude dans le choix des compositions par rapport à la métallurgie classique. De ce fait, nous 
avons pu proposer des compositions originales, se démarquant de celles des alliages 
industriels existants.  
 
La plage de compositions brevetée permet d’obtenir différents modes de durcissement : 
durcissement par la taille de grain, durcissement de solution solide, durcissement structural et 
durcissement résultant du misfit γ/γ’ qui permet le piégeage des dislocations aux interfaces γ-
γ’. 
 
Deux microstructures ont été explorées, l’une basée sur une distribution homogène de la 
phase γ’, obtenue dans notre étude suite à un traitement thermique supersolvus, l’autre 
comprenant plusieurs populations de précipités γ’ de tailles différentes, obtenue par un 
traitement subsolvus. Pour les deux cas étudiés, les propriétés mécaniques en traction et 
fluage s’avèrent supérieures à celles des alliages industriels N18 et René88. Cette gamme 
d’alliages présente notamment une fraction volumique de γ’ globale (Fγ’) intermédiaire entre 
celles du N18 et du René88 tout en conservant une densité qui respecte les critères spécifiés 
par Snecma (d<8,3). Leur stabilité chimique au regard de la précipitation des phases TCP est 
également assurée. 
 
De plus, on a pu également identifier sur ces alliages des caractéristiques microstructurales 
originales :  
- L’intérêt d’une distribution hétérogène des γ’ intragranulaires,  
- Une fraction de phase γ’ intragranulaire (Fiγ’) variant d’une zone à l’autre d’un même 
grain. 
 
En effet, nous avons observé qu’une distribution hétérogène de précipités cisaillables et/ou 
contournables rend plus difficile la propagation de configurations de défauts dans l’ensemble 
du grain: ces dislocations parfaites ou partielles, en couple, en paires ou isolées, associées ou 
non à divers défauts plans (DEIS et DEES dans γ’) rencontrent  des populations de précipités 
de tailles différentes (et en conséquence évoluent dans des couloirs de largeur différente) ce 
qui inhibe leur mouvement ou les contraint à se réarranger.  
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Cette microstructure intragranulaire optimum a été obtenue par un traitement subsolvus mais 
nous proposons, pour terminer, le principe d’une gamme de traitement thermique supersolvus 
susceptible d’aboutir à une microstructure intragranulaire présentant les mêmes 
caractéristiques : distribution hétérogène des précipités γ’ et fraction volumique de phase γ’ 
variable dans le grain. L’étape de remise en solution totale apporterait l’avantage 
supplémentaire de permettre, par l’optimisation de ses paramètres « température » et 





Estimation de la taille des grains et des précipités γ’ secondaires 
Taille de grain 
Pour chaque alliage expérimental, la taille de grain a été estimée après chacune des deux 
étapes suivantes du traitement thermique : densification par filage, remise en solution et 
revenu, et ce, pour chacun des deux traitements thermiques étudiés (sub et supersolvus). 
 
Les normes NF 04-102 et ASTM E112 permettent de définir une taille de grain moyenne pour 
un matériau polycristallin dense par comptage à partir d’un champ circulaire ou carré. Il s’agit 
de la méthode planimétrique. Ces estimations ont été effectuées à l’aide du logiciel Image J à 




Figure A2-1 : Calques scannés représentant les joints de grains d’une micrographie MEB d’un 
alliage expérimental. 
 





Où n1 est le nombre de grains contenus entièrement dans le champ et n2, le nombre de grains 
coupés par le bord du champ.  




 où A est l’aire du champ, A= 2
*108S
G
 en µm² avec S, la surface du champ analysée 
exprimée en cm². 
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En conclusion, obtenir la tail
surtout quand leur forme n’es
Nous l’avons donc estimée… à 
 
Figure A2-2 : Etapes de traitem
taille des précipités γ’ secondaire
ent moyen : 
dont l’aire est égale à l’aire moyenne 1/m.  
 moyenne par la valeur de dm.  
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